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Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit der Herstellung und Charakterisierung von 
zwei auf Siliciumnanopartikeln basierenden Komposittypen, die als neuartige Anodenma-
terialien für Lithium-Ionen-Batterien getestet wurden. Ziel war es, eine höhere Kapazität 
bzw. Energiedichte gegenüber herkömmlichen Materialien zu erzielen. 
Auf Grund seiner hohen Kapazität für die Aufnahme von Lithium-Ionen ist Silicium das 
vielversprechendste Anodenmaterial für Lithium-Ionen-Batterien. Mit der hohen Kapazität 
ist jedoch eine Herausforderung verbunden, die durch eine große Volumenausdehnung 
von bis zu 300% während des Lade- bzw. Entladevorgangs hervorgerufen wird. Durch 
diese mechanische Belastung kann es zum Zerfall der Elektrode kommen, woraus ein 
schlechtes Zyklenlverhalten resultiert. Um das Zyklenverhalten zu verbessern und gleich-
zeitig eine hohe Kapazität beizubehalten, wird zum einen Silicium in Form von Nanopar-
tikeln benötigt, die zum anderen langzeitstabil kontaktiert werden müssen. In dieser Arbeit 
wurden Siliciumnanopartikel in zwei unterschiedliche Matrixmaterialien eingearbeitet, die 
die Expansion puffern bzw. verringern und gleichzeitig durch ihre Leitfähigkeit den Elekt-
ronentransport innerhalb der Elektrode gewährleisten sollen.  
Zum einen handelt es sich dabei um ein Si/C-Komposit, das sich dadurch auszeichnet, 
dass es eine poröse Kohlenstoffmatrix beinhaltet. Zum anderen wurden Si/PANI-Kompo-
site hergestellt und untersucht, bei denen Polyanilin als leitfähiges Polymer die elektrische 
Anbindung der Partikel gewährleisten soll.  
Die Untersuchungsergebnisse zeigen, dass im Fall des Si/C-Komposits eine poröse Koh-
lenstoffstruktur synthetisiert werden konnte, in der die Siliciumnanopartikel eingeschlos-
sen vorliegen. Die Charakterisierung der Si/PANI-Komposite beweist, dass es im Fall des 
Komposits mit hohem Polymeranteil möglich war, die Siliciumnanopartikel homogen mit 
Polyanilin zu ummanteln. Alle Komposite wiesen bei elektrochemischen Untersuchungen 
eine höhere Kapazität als herkömmliche Anodenmaterialien und ein deutlich verbessertes 




This thesis comprises the synthesis and characterization of two composite types based 
on silicon nanoparticles which were tested as new anode materials for lithium-ion batter-
ies. It was intended to achieve a higher capacity or rather a higher energy density com-
pared to other conventionally used anode materials. 
Due to its high lithium storage capacity, silicon is a promising anode material for lithium-
ion batteries. This high specific capacity is associated with a challenge which originates 
from a high volume expansion of about 300% during lithiation and delithiation that may 
lead to mechanical disintegration of the electrode and poor cycle life. To improve the cy-
cling behavior and maintain a high capacity simultaneously, firstly silicon in form of nano-
particles is needed, that is secondly electrically connected with long-term stability. In this 
thesis, silicon nanoparticles were combined with two different matrix materials that should 
buffer or limit the expansion while ensuring electron transport in the electrode by their own 
conductivity.  
On the one hand a Si/C composite that is characterized by a porous carbon matrix was 
manufactured. On the other hand two Si/PANI composites were prepared and analyzed, 
in which polyaniline as a conducting polymer should ensure the electrical connection of 
the particles. 
In case of the Si/C composite the results show that a porous carbon matrix imbedding 
silicon nanoparticles could be obtained. Regarding the Si/PANI composite measurements 
exhibit a homogenous polymer coating on the silicon nanoparticles in case of the compo-
site with a high amount of polyaniline. During electrochemical testing all composites show 
not only a higher capacity than traditionally used anode materials but also a significantly 
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c Lichtgeschwindigkeit 2,99×108 m
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R ideale Gaskonstante 8,31 JK mol 
NA Avogadro-Konstante 6,02×1023 1
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1. Einleitung und Motivation 
Eine große wissenschaftliche Erkenntnis zu Beginn des 19. Jahrhunderts war die Entde-
ckung, dass elektrochemische Prozesse erlauben, chemische in elektrische Energie um-
zuwandeln. Die daraus entwickelten Batteriesysteme sind somit als die ersten elektroche-
mischen Energiespeicher zu sehen. Sie ermöglichen die Nutzung von mobilen Geräten, 
die im heutigen Alltag unverzichtbar geworden sind. Unter den verschiedenen Batteriemo-
dellen hat sich die Lithium-Ionen-Batterie als das meist verwendete Energiespeichersys-
tem für tragbare Geräte (z.B. Mobiltelefone) durchgesetzt. Wegen ständig steigender An-
forderungen von immer kleineren und leistungsfähigeren mobilen Geräten muss die Li-
thium-Ionen-Batterie fortlaufend weiter optimiert werden. Aufgrund ihrer hohen Energie-
dichte ist die Lithium-Ionen-Batterie neben der Verwendung in tragbaren Geräten dafür 
prädestiniert, auch in modernen Elektroautos Anwendung zu finden. Um mit Elektroautos 
jedoch akzeptable Reichweiten erzielen zu können, ist es erforderlich, weiter an Leis-
tungsdichte und Kapazität der Batterie zu arbeiten. Für leistungsstärkere Batterien wer-
den vor allem verbesserte elektrochemische Aktivmaterialien für Kathoden und Anoden 
benötigt. Ebenso ist es notwendig, Elektrolyte zu finden, die in der Lage sind, eine dauer-
hafte und stabile Elektrode/Elektrolyt-Grenzschicht aufzubauen [1, 2]. 
In Abb. 1 ist eine Prognose für die zu erwartende Anzahl an Elektrofahrzeugen in Deutsch-
land dargestellt. Bis 2020 soll die Anzahl der elektrischen Bestandsfahrzeuge eine Million 
betragen. Wenn man die Hochrechnungen der Experten der nationalen Plattform für 
Elektromobilität zu Grunde legt, werden davon bis 2020 jährlich durchschnittlich 45% rein 
batterieelektrische Fahrzeuge (BEV), 50% Plug-in-Hybrid-Fahrzeuge (PHEV) bezie-
hungsweise Elektrofahrzeuge mit Range Extender-Lösungen (REEV) sowie 5% PHEV-
Nutzfahrzeuge (NFZ) erwartet. Da diese Analyse die wahrscheinliche Technologieent-
wicklung sowie die Erwartungen der Strategie- und Vertriebsbereiche der beteiligten Au-
tomobilhersteller berücksichtigt, ist diese Entwicklung des Marktes durchaus plausibel [3]. 
Aufgrund seiner extrem hohen spezifischen elektrischen Speicherkapazität von 
4200 mAh g–1 wäre Silicium prinzipiell das perfekte Anodenmaterial für Lithium-Ionen-
Batterien. Es kann Lithium ohne hohen Potenzialverlust in großen Mengen reversibel ein-
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lagern. Leider sind reine Siliciumanoden nicht stabil, da es durch die Aufnahme und Ab-
gabe von Lithium-Ionen während des Lade- und Entladevorgangs zu extremen Volumen-
veränderungen des Materials von bis zu 300% kommt [4]. 
 
 
Abb. 1:  Entwicklungsprognose des Marktes für Elektromobilität in Deutschland [3] 
Der durch die Expansion entstehende mechanische Stress resultiert schon nach wenigen 
Zyklen in einer mechanischen Zerstörung des Elektrodenmaterials und somit zu dessen 
Ablösung vom Ableiter, was wiederum zum Verlust des elektrischen Kontaktes führt. Ein 
Zyklus entspricht der Gesamtheit eines Lade- und Entladevorgangs. Aus diesem Grund 
wird Silicium noch nicht kommerziell in Lithium-Ionen-Batterien eingesetzt [4-6]. Untersu-
chungen von Graetz et al. [7] bewiesen, dass das Zyklenverhalten, sprich die Verände-
rung der Kapazität über mehrere Zyklen, von Siliciumnanopartikeln wesentlich besser ist 
als das von metallurgischem Silicium, jedoch muss auch dieses im Hinblick auf die Ver-
wendung in Batteriesystemen noch verbessert werden. Der vielversprechendste Ansatz, 
aus Silicium ein nutzbares Anodenmaterial zu entwickeln, ist die Verwendung von Silici-
umnanopartikeln in Kombination mit einem leitfähigen Matrixmaterial, hierbei spricht man 
von Kompositen [4, 8]. Neben der elektrischen Anbindung sollten die Komposite eine Aus-
dehnung von Siliciumnanopartikeln ermöglichen, ohne dass die Struktur der stabilisieren-
den Matrix mechanisch zerstört wird. 
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In dieser Arbeit wurden zwei unterschiedliche Komposit-Arten hergestellt. In beiden Kom-
positen sind die Siliciumpartikel von einem leitfähigen Matrixmaterial umgeben, um die 
Volumenänderungen von Silicium bei der Aufnahme von Lithium-Ionen aufzufangen. Für 
das erste Komposit (Si/C-Komposit) wurden Siliciumnanopartikel in eine organische Mat-
rix eingearbeitet, welche in weiteren Schritten pyrolysiert wurde, um letztendlich eine po-
röse und gleichzeitig leitfähige Kohlenstoffmatrix zu erhalten, in der die Siliciumnanopar-
tikel eingeschlossen sind. Die Porosität der Matrix ist wichtig, um sowohl die Einlagerung 
der Siliciumpartikel als auch den Transport von Lithium-Ionen innerhalb der Anode zu 
gewährleisten. Ebenso sollen Siliciumpartikel sich in den Poren ausdehnen können, ohne 
dabei die äußere Matrix zu zerstören. 
Zur Herstellung des zweiten Komposits (Si/PANI) ist leitfähiges Polyanilin in einer Silici-
umnanopartikel-Dispersion synthetisiert und in einem anschließenden Mahlprozess ver-
arbeitet worden. Dabei sollten die Siliciumpartikel komplett von leitfähigem Polymer um-
mantelt vorliegen und das Si/PANI-Komposit sich durch die Flexibilität des Polymers der 
Volumenausdehnung des Siliciums anpassen können [9]. 
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1.1 Nutzenbetrachtung 
Im Zusammenhang mit der Verwendung neuer Materialien sollen die Komposite bzw. die 
Siliciumnanopartikel mit Blick auf eine mögliche spätere Nutzung in Anoden in diesem 
Kapitel bewertet werden. 
Silicium-basierte Anodenmaterialien besitzen eine höhere Kapazität als die heutzutage 
eingesetzten Graphite. Wichtig ist in diesem Zusammenhang aber die Frage, welchen 
Einfluss die Kapazitätssteigerung der Anode auf die Gesamtkapazität der Zelle hat. Im 
Folgenden wird dazu eine Beispielrechnung von Kasavajjula et al. [4] betrachtet. Ausge-
hend von zwei verschiedenen Kathodenmaterialien (CKathode1 = 140 mAh g–1 und CKa-
thode2 = 200 mAh g–1) in einer 18650 Zelle, ist unter Berücksichtigung aller Zellkomponen-
ten die spezifische Gesamtkapazität in Abhängigkeit der spezifischen Anodenkapazität 
dargestellt, siehe Abb. 2. Ein Standardanodengraphit besitzt eine Kapazität von ca. 
300 mAh g–1 und wird in Abb. 2 durch eine hellgrüne Linie markiert. Die Gesamtkapazität 
einer Zelle mit einer Graphitanode und Kathode 1 beträgt 55 mAh g–1. Da die Kurven der 
beiden Kathodenmaterialien ab einer Anodenkapazität von 300 mAh g–1 parallel verlau-
fen, ist der tendenzielle Unterschied zwischen beiden vernachlässigbar klein. Geht man 
davon aus, dass mit Silicium-basierten Anodenmaterialien eine spezifische Anodenkapa-
zität von ca. 600 mAh g–1 (rote Markierung) erreicht werden kann, ließe sich eine Steige-
rung der Gesamtkapazität von 11% erzielen. Die Gesamtkapazität der Zelle mit einer Si-
licium-basierten Anode und Kathode 1 würde dann 61 mAh g–1 betragen. Die Abbildung 
verdeutlicht, dass es für die Verbesserung der Gesamtkapazität von Lithium-Ionen-Batte-
rien wichtig ist, Graphitanoden durch Anoden mit höherer Kapazität zu ersetzen. Ebenso 
zeigt die Beispielrechnung, dass selbst Anodenmaterialien mit einer gering verbesserten 
Anodenkapazität die Gesamtkapazität der Zelle signifikant erhöhen können. Eine 11%ige 
Steigerung der Kapazität würde eine Steigerung der Reichweite eines Elektroautos von 
350 auf fast 400 km mit sich bringen und der Akku eines Mobiltelefons könnte bei einer 
Steigerung um 11% ca. 53 h statt 48 h lang halten. 
Ein Einwand gegen Silicium-basierte Anoden ist der vermeintlich höhere Preis für Silicium 
im Vergleich zu den eher günstigen Anodengraphiten (ca. 5–20 $/kg) [10]. Wie die obere 
Berechnung bestätigt, ist es allerdings nicht nötig, dass eine Silicium-basierte Anode zu 
hundert Prozent aus Silicium besteht. Für eine 11% Steigerung der Gesamtkapazität auf 
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61 mAh g–1 reicht es beispielsweise aus, wenn in etwa 15% der Anode aus Silicium (the-
oretische Kapazität 4200 mAh g–1) bestehen. Der sinkende Siliciumpreis [11] bekräftigt 
zudem ein realistisches Potenzial, Graphitanoden in Zukunft durch Silicium-basierte Ano-
den ersetzen zu können. 
 
Abb. 2: Abhängigkeit der spezifischen Gesamtkapazität einer 18650 Zelle, mit einer Kathoden-
kapazität von 140 bzw. 200 mAh g–1, von der spezifischen Kapazität der verwendeten Anode [4] 
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2. Grundlagen der Lithium-Ionen-Batterie 
Lithium ist das kleinste und leichteste Metall und hat von allen Metallen das höchste elekt-
rochemische Potenzial im Vergleich zur Normal-Wasserstoffelektrode. 
Lithium-Ionen-Batterien zeichnen sich vor allem durch ihre hohe Speicherkapazität aus. 
Weitere Faktoren, die für Lithium-Ionen-Batterien sprechen, sind ihre lange Lebensdauer, 
ihre thermische Stabilität und eine geringe Selbstentladung. Außerdem tritt in der Lithium-
Ionen-Batterie in der Regel kein Memory Effekt auf, wie er von der NiCd-Batterie bekannt 
ist. Kommt es bei der NiCd-Batterie zu häufigen Teilentladungen bzw. Überspannungen, 
so werden auf der Cadmium-Anode vermehrt Cadmium-Kristalle in den nicht entladenen 
Bereichen abgeschieden. Die Kristalle verlangsamen aufgrund ihrer kleineren Oberfläche 
weitere Entladeprozesse, so dass Teile der Anode inaktiv werden. Die Kapazität der 
Elektrode kann dann nicht mehr komplett genutzt werden. Es scheint, als würde sich die 
Zelle den Verbrauch merken [12, 13]. 
Ein Nachteil der Lithium-Ionen-Batterien ist ihre zeitliche Alterung, bedingt durch die Re-
aktionen, die auf den Elektrodenoberflächen ablaufen. Heutzutage gelten jedoch 10 Jahre 
als durchaus realistische Lebensdauer [14]. Mit steigender Zyklenzahl sinkt die Kapazität 
der Batterie durch irreversible Reaktionen innerhalb der Batteriezelle. Wird eine Restka-
pazität von 80% erreicht, so nimmt die verbleibende Kapazität rapide weiter ab. Deswe-
gen haben Zellhersteller sich darauf geeinigt, die Zyklenzahl bis zu dem Punkt, an dem 
80% Restkapazität unterschritten werden, als Zyklenleben (Cycle Life) zu definieren [15].  
Im Ragone-Diagramm (Abb. 3) sind die verschiedenen Batteriearten dargestellt und be-
züglich ihrer spezifischen Energie bzw. Leistung eingeordnet. Die spezifische Leistung 
beschreibt die Strombelastbarkeit der Batterie und ist sowohl vom Innenwiderstand als 
auch von den an den Elektrodenoberflächen stattfindenden Reaktionen abhängig. Je hö-
her die durchschnittliche Entladeleistung, desto geringer ist in der Regel die entnehmbare 
Energiemenge. Die spezifische Energie, auch Energiedichte genannt, beschreibt die ge-
wichtsbezogene Energiespeicherfähigkeit der Batterien. Es ist deutlich, dass der Vorteil 
der Lithium-Ionen-Batterie nicht nur aus einer hohen spezifischen Leistung, sondern auch 
aus der höchsten spezifischen Energie aller dargestellten Batteriesysteme resultiert. Ge-
rade im Hinblick auf die Anwendung im Automobil ist die Energiedichte eine relevante 
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Größe [14]. Aufgrund ihrer hohen Energiedichte, dem längeren Zellleben und einer höhe-
ren Betriebsspannung als bei NiCd- und-NiMH Systemen, sind Lithium-Ionen-Batterien 
heutzutage die gängigste Energiequelle bei portablen Geräten und gelten als aussichts-
reichstes Batteriesystem für moderne Elektrofahrzeuge [16]. 
 
Abb. 3: Ragone-Diagramm: Vergleich der verschiedenen Batteriearten anhand ihrer spezifi-
schen Energie (Abszisse) und ihrer spezifischen Leistung (Ordinate) [17] 
Wenn man die Fülle an Batterie-Typen betrachtet fällt auf, dass die meisten Systeme (wie 
z.B. Nickel-Cadmium Zelle) wässrige Elektrolyt-Lösungen verwenden. Dies hat viele Vor-
teile wie z.B. eine hohe Ionenleitfähigkeit, niedrige Kosten und eine hohe Umweltverträg-
lichkeit. Bei der Lithium-Ionen-Batterie müssen allerdings aufgrund von Reaktionen der 
Elektrodenmaterialien (z.B. LiyMOx, M = Mn, Co, usw.) mit Wasser nicht-wässrige Elekt-
rolyten verwendet werden. Lithium zeichnet sich durch eine hohe kinetische Stabilität in 
vielen aprotischen organischen Elektrolyten aus. Da Lithium bzw. Graphitelektroden in 
nicht-wässrigen Elektrolyten thermodynamisch instabil sind, bildet sich durch Zersetzung 
des Elektrolyts auf den Elektrodenoberflächen eine elektronisch isolierende, lithium-hal-
tige Deckschicht, die im Idealfall nur noch für Li+-Ionen (Durchmesser ca. 120 pm) per-
meabel ist [18]. Diese Deckschicht wird als Solid Electrolyte Interphase (SEI) bezeichnet 
und später noch genauer erläutert.  
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Abb. 4: Schematische Darstellung einer Lithium-Ionen-Batterie mit Graphit-Anode  
und einer Kathode aus LiCoO2 [19] 
Abb. 4 zeigt einen typischen Aufbau einer Lithium-Ionen-Batterie. Beim Ladevorgang 
wandern die Lithium-Ionen von der Kathode, deren Aktivmaterial aus einem Übergangs-
metalloxid mit eingelagertem Lithium besteht, über den Elektrolyten durch den Separator 
zur Anode, die bis heute zum größten Teil aus Graphit besteht, um dort wieder eingelagert 
zu werden. Beim Entladen erfolgt der Prozess in umgekehrter Reihenfolge (Formel 1 und 
Formel 2). In diesem System können sowohl Kathode als auch Anode Lithium reversibel 
aufnehmen. 
Anodenreaktion:	x Li++ n C	+	x e-	⇋ LixCn	    Formel 1 
 
     Kathodenreaktion: LiyMOx	⇋		x Li++ e-	LiyMOx	   Formel 2 
 
In den obigen Formeln beschreibt die Vorwärtsreaktion (⇁) den Ladeprozess, während 
die Rückreaktion (↼) den Entladeschritt zeigt. Der Parameter M (Formel 2) steht stellver-
tretend für die Metalle Co, Mn oder Ni. 
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2.1 Anode 
Bis zum heutigen Tag werden hauptsächlich Anoden aus Graphit in Lithium-Ionen-Batte-
rien verwendet. Ein gewöhnlicher Graphit besitzt eine theoretische elektrische Speicher-
kapazität von 372 mAh g–1 [20]. Diese resultiert aus der maximal interkalierbaren Anzahl 
an Lithium-Ionen, die zur Bildung von LiC6 führen (Formel 1). 
Das Kristallgitter von Graphit besteht aus ebenen Kohlenstoffschichten, die ihrerseits 
wiederum aus miteinander an allen Seiten verknüpften Sechsecken bestehen, wie in Abb. 
5 zu erkennen ist. Diese Schichten liegen versetzt übereinander, so dass die dritte Schicht 
wieder exakt über der ersten Schicht liegt. Dabei beträgt der Abstand der Schichten 
335 ppm. 
Lithium-Ionen, die sich durch den Elektrolyt bewegen, können während des Ladevor-
gangs in die verschiedenen Schichtebenen des Graphits eindringen. Diesen Vorgang des 
Einlagerns bezeichnet man auch als Interkalation. Die sp2-Hybridisierung der 
Kohlenstoffatome im sechseckigen Kohlenstoffring bedingt die Bildung von 
delokalisierten p-p-Bindungen, in denen sich überzählige Elektronen frei bewegen 
können. Diese Beweglichkeit der freien Elektronen ermöglicht die hohe elektrische 
Leitfähigkeit von Graphit [21]. 
 
Abb. 5: Schematische Darstellung eines Ausschnittes aus dem Graphitgitter 
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Bei der Lithiumaufnahme in Graphit steigt der Abstand der Schichtebenen im Graphit um 
etwa 10%. Während des ersten Ladens werden allerdings nicht nur Lithium-Ionen inter-
kaliert, sondern es erfolgt zusätzlich einer partielle Zersetzung des Elektrolyten auf der 
Elektrodenoberfläche. Durch die so gebildete Deckschicht (Solid Elektrolyte Interphase/ 
SEI) können beim Entladen nun nicht mehr alle Lithium-Ionen die Anode verlassen. Das 
führt nach dem ersten Ladezyklus zu einem höheren irreversiblen Kapazitätsverlust. Man 
könnte fälschlicherweise zu dem Schluss kommen, dass eine derartige Deckschicht zu 
vermeiden sei, sie ist jedoch als eine Art Schutzschicht zu verstehen. Sie sorgt unter an-
derem dafür, dass nur Lithium-Ionen in das Aktivmaterial der Anode eindringen können. 
Eine Interkalation von Lösungsmittelmolekülen beispielsweise, würde zur irreversiblen 
Aufweitung der Elektrode führen. Es ist also wichtig, die SEI definiert zu gestalten. Die 
Fragestellung der Bildung einer SEI betrifft nicht nur Graphit sondern auch die Silicium-
basierten Aktivmaterialien. Aus diesem Grund wird auf die Problematik der SEI in Kapitel 
2.2 noch genauer eingegangen. 
2.1.1 Silicium als Anodenmaterial 
Unter dem Gesichtspunkt der Nachhaltigkeit sollte das Anodenmaterial der Wahl aus ei-
nem Material bestehen, das in großem Maße verfügbar, relativ günstig und nicht toxisch 
bzw. umweltgefährdend ist. Durch neue Werkstoffe sollen vor allem Lithium-Ionen-Batte-
rien in Zukunft leichter und kleiner werden. Deswegen müssen volumetrische und gravi-
metrische Kapazität der in Frage kommenden Elemente zur Begutachtung hinzugezogen 
werden. Betrachtet man die volumetrische Kapazität (Abb. 6), besitzen Silicium und Ger-
manium die höchste Kapazität für Lithium-Ionen, auch Zinn zeigt eine ähnlich hohe volu-
metrische Kapazität. Da Germanium nur in geringen Mengen vorkommt und somit sehr 
kostenintensiv ist, scheidet es aus der Auswahl aus. Zinn und Silicium sind häufig vor-
kommende, ungiftige Elemente. Allerdings ist die gravimetrische Kapazität von Silicium 
fast vier Mal so groß wie die von Zinn. Somit ist Silicium das vielversprechendste Material 
für neue Lithium-Ionen-Batterien [22]. 
Die theoretische gravimetrische Kapazität von Silicium liegt bei 4200 mAh g–1. Sie ist so-
mit elfmal größer als die theoretische Kapazität von Graphit (372 mAh g–1). Der Grund für 




Abb. 6: Gravimetrische (Grün) und volumetrische (Violett) Kapazität  
verschiedener Anodenmaterialien [22] 
Während die Lithium-Ionen im Graphit zwischen den Graphenschichten interkaliert wer-
den, bildet Silicium mit den Lithium-Ionen intermetallische Phasen. Aufgrund der großen 
Menge an Lithium-Ionen, die von Silicium aufgenommen werden können, erfährt es eine 
enorme Volumenausdehnung, die ca. 300% im Vergleich zur ursprünglichen Größe be-
tragen kann [23]. Eine derartige Ausdehnung bedeutet eine große mechanische Belas-
tung für Silicium und somit auch für die Elektrode. Dabei kommt es in einer Silicium-Elekt-
rode sowohl zu einem Kontaktverlust der einzelnen Partikel untereinander als auch zu 
einem Kontaktverlust zum Stromableiter, der bei Anoden in der Regel aus einer Kupfer-
folie besteht. Die beschriebene Volumenausdehnung während der Aufnahme und Abgabe 
von Lithium-Ionen geht somit mit einem großen inneren Stress der Elektrode einher und 
ist mit ursächlich für das schlechte Zyklenverhalten von Silicium [24]. Ein weiteres Prob-
lem besteht darin, dass die SEI auf der Silicium-Elektrode aufgrund der Volumenausdeh-
nung und -kontraktion immer wieder aufbricht und sich so nach jedem Zyklus neu bildet. 
Für die Lithium-Ionen wird es folglich immer schwieriger, die zunehmend dicker werdende 




Abb. 7: Neubildung der SEI dargestellt an einem sich beim Laden/Entladen stark ausdehnen-
dem/kontrahierendem Siliciumpartikel [24] 
2.1.1.1 Nanoskaliges Silcium 
Der Einsatz von Siliciumnanopartikeln als Aktivmaterial in Lithium-Ionen-Batterien ist vor 
allem deswegen interessant, weil bekannt ist, dass die Eigenschaften von nanostruktu-
riertem Material von denen des entsprechenden Bulk-Materials abweichen. Dies gilt auch 
für die mechanischen Eigenschaften der Materialien und ist im Wesentlichen durch das 
Verhältnis von Partikelgröße zu Partikeloberfläche begründet. Bei Nanopartikeln befinden 
sich, bedingt durch die Größeneinschränkung, vergleichsweise viele Atome an der Parti-
keloberfläche. Aufgrund der dort fehlenden Bindungspartner kommt es zu ungesättigten 
Bindungen und somit zu einer wesentlich reaktiveren Oberfläche [25]. 
Kurze Diffusionswege könnten bei Nanopartikeln einen schnellen Transport der Li-
thium-Ionen innerhalb der Elektrode während des Ladens und Entladens ermöglichen 
[19]. 
Hatchard et al. [26] zeigten bereits, dass amorphe Silicium-Filme mit Dicken kleiner 
2,5 µm, im Gegensatz zu dickeren Schichten, keine kristalline Li15Si4-Phase ausbilden. 
Weniger Phasenumwandlungen im Silicium bedeuten einen geringeren mechanischen 
Stress innerhalb der Elektrode. Die Ergebnisse von Hatchard et al. stimmen mit den Re-
sultaten anderer Forschergruppen überein. So legten z.B. auch Graetz et al. [7] dar, dass 
Siliciumnanopartikel sich besser zyklisieren lassen als gröberes Silicium. In Abb. 8 ist die 
spezifische Kapazität von Silicium-Nanofilmen, Siliciumnanopartikeln und metallurgi-
schem Silicium gegen die Anzahl der Zyklen aufgetragen. Das Zyklenverhalten von ver-
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schiedenen Silicium-Materialien und Graphit zeigt die Abnahme der Kapazität mit der An-
zahl der Zyklen. Je geringer der Kapazitätsverlust, desto stabiler das Zyklenverhalten des 
Materials. Die Ergebnisse zeigen, dass amorphes und nanokristallines Silicium sich bes-
ser zyklisieren lassen als gröberes Material. Die Erkenntnis, dass nanostrukturiertes Sili-
cium ein deutlich stabileres Zyklenverhalten aufweist (Abb. 8), begründet den Einsatz von 
Siliciumnanoparktikeln in dieser Arbeit. Des Weiteren kann man aus Abb. 8 ersehen, dass 
das Zyklenverhalten von kristallinem Silicium nicht stabil genug ist, um einige hundert 
Zyklen zu überstehen. Wie bereits in der Motivation beschrieben, sollen daher zwei Kom-
positvarianten synthetisiert werden (siehe Kapitel 6.2 und 6.3), in denen die Volumenaus-
dehnung von Silicium ausgeglichen werden soll. 
 
Abb. 8: Vergleich des Zyklenverhaltens von metallurgischem Silicium,  
Siliciumnanopartikeln und Silicium-Nanofilmen [7] 
Von Silicium ist bekannt, dass sich die elektrische Leitfähigkeit durch Dotierung verbes-
sern lässt [27]. Diese Eigenschaft könnte für ein Aktivmaterial einer Lithium-Ionen-Batterie 
ebenfalls interessant sein, um die elektrische Ladung innerhalb der Elektrode besser zu 
transportieren. Bei einer Dotierung werden einige Siliciumatome im Kristallgitter mit vier 
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Valenzelektronen durch drei- bzw. fünfwertige Atome ersetzt. Dadurch wird ein Über-
schuss an Fehlstellen bzw. Elektronen im Kristallgitter erzeugt, die es z.B. möglich ma-
chen, die spezifische Leitfähigkeit eines Materials zu erhöhen [27]. 
 
Abb. 9: Zyklenverhalten einer Silicium-basierten Anode (siehe Tabelle 1, Probe 9) mit undotierten 
(oben links), n-dotierten (oben rechts) und p-dotierten (unten) Siliciumnanopartikeln [28] (Mes-
sung: J.P. Badillo) 
Vor diesem Hintergrund wurde an der Universität Münster (MEET) untersucht, ob durch 
die Dotierung auch die Zyklenstabilität von Siliciumnanopartikeln verbessert werden kann. 
Dafür wurden aus verschieden dotierten Siliciumnanopartikeln zunächst Elektroden ge-
fertigt, ihre Zusammensetzung ist Tabelle 1 zu entnehmen (Probe 9). Die gefertigten 
Elektroden wurden anschließend in Halbzellen (Knopfzellen) verbaut, der Aufbau einer 
solchen Zelle wird in Abschnitt 5.4 näher beschrieben. Die galvanischen Zyklisierungen 
der Knopfzellen in Abb. 9 wurden mit einer C-Rate von 0,5 C aufgenommen. Bei einer 








































































































































galvanostatischen Zyklisierung wird an die Zelle ein Strom angelegt und die Zelle mit ei-
nem festgelegten Ladestrom (C-Rate) so lange geladen, bis eine zuvor festgelegte Span-
nung erreicht wird. Im Fall der Charakterisierung von Anoden in Halbzellen wurde eine 
Grenzspannung von 1,5 V gegen Lithium gewählt. Die Zellen zeigen eine Anfangskapa-
zität von ca. 1000 mAh g–1 (siehe Abb. 9), wobei die spezifische Kapazität immer auf das 
Gewicht der Aktivmaterialien in einer Elektrode bezogen ist (hier: Anode). Vergleicht man 
die drei Auftragungen in Abb. 9 so fällt auf, dass die beiden Zellen mit dotierten Partikeln 
nach ca. 35 Zyklen noch 80% der Anfangskapazität verfügen. Hingegen besitzt die Elekt-
rode mit undotierten Partikeln schon nach 10 Zyklen nur noch 80% ihrer Anfangskapazi-
tät. Somit konnte aufgezeigt werden, dass dotierte Siliciumpartikel eine bessere Zyklen-
stabilität besitzen, als undotierte. Aus diesem Grund sind in dieser Arbeit zur Herstellung 
des Si/C und des Si/PANI-Komposits Bor-dotierte Siliciumnanopartikel verwendet wor-
den. (vgl. Abschnitt 5.2 und 5.3). 
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2.2 Solid-Elektrolyte Interphase 
Der Transport der Lithium-Ionen durch die Zelle erfolgt im Elektrolyten. Dieser besteht in 
der Regel aus einem Lösungsmittel und einem darin gelösten Leitsalz. An beide wird eine 
Vielzahl von Anforderungen gestellt, dementsprechend ist die Auswahl an Materialien ge-
ring. Der Elektrolyt muss weitgehend chemisch inert sein, dies ist jedoch nur in einem 
bestimmten Bereich der Zellspannung der Fall. Des Weiteren darf er keine anderen Bau-
teile in der Batterie korrodieren und muss thermisch (Betriebstemperatur −20 − +60°C 
[29]) und elektrochemisch (je nach Kathodenmaterial zwischen 0 und 5 V vs. Li/Li+ [30]) 
stabil sein. Zusätzlich sollte das Leitsalz eine hohe Ionenmobilität besitzen und im ausge-
wählten Lösungsmittel gut lösbar sein. Wie bereits in Abschnitt 2 erwähnt, werden für 
Lithium-Ionen-Batterien ausschließlich organische Lösungsmittel verwendet, da sie eine 
höhere elektrochemische Stabilität besitzen und die meisten Lithiumsalze in Wasser hyd-
rolysieren. Als Lösungsmittel kommen zyklische und nicht-zyklische Ester und Ether in 
Frage. Zyklische Ester besitzen eine hohe Permittivität und unterstützen so das Lösen 
des Leitsalzes und die Trennung der Ionen. Allerdings sind sie häufig hochviskos, was 
den Transport der Ionen durch den Elektrolyten erschwert. In der Regel verwendet man 
deswegen ein Gemisch aus einem zyklischen (z.B. Ethylencarbonat) und nicht-zyklischen 
(z.B. Diethylcarbonat) Ester [31]. 
Aufgrund seiner guten Löslichkeit in aprotischen Lösungsmitteln und des hohen Dissozi-
ationsgrades (folglich hohe Ionenbeweglichkeit) hat sich LiPF6 als Leitsalz in Lithium-Io-
nen-Batterien durchgesetzt [32]. 
Es ist eine weitere wichtige Funktion des Lösungsmittels, die Passivierungsschicht (SEI) 
auf der Elektrodenoberfläche zu bilden. Tatsächlich sind Oberfläche und Elektrolyt mitei-
nander reaktiv, man kann also nur von einem metastabilen Zustand sprechen. Beim An-
legen eines Potenzials an die Zelle zersetzen sich Carbonate (z.B. Ethylencarbonat) aus 
dem Elektrolyten während des ersten Ladevorgangs und lagern sich an der Elektroden-
oberfläche ab.  
Die Oberflächenchemie der Elektroden hat einen großen Einfluss auf die letztendliche 
Zellperformance. Eine SEI-Schicht sollte eine gute Anhaftung zu der Elektrode besitzen 
und gleichzeitig mechanisch flexibel sein [32]. Eine mechanisch instabile SEI kann zum 
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Beispiel aufgrund der Volumenausdehnung der Elektrode während der Lithiuminterkala-
tion leicht aufbrechen. Im Idealfall kann die SEI nur von Lithium-Ionen passiert werden, 
so wird verhindert, dass große solvatisierte Lithium-Ionen in die Elektrode gelangen [33]. 
Bei Aufbrechen der SEI, z.B. aufgrund einer sich zu stark ausdehnenden Elektrode, 
kommt es im besten Fall beim nächsten Lade/Entladeprozess zu einer erneuten Bildung, 
die wiederum Lithium-Ionen und Elektrolyt verbraucht. Im schlechtesten Fall werden sol-
vatisierte Lithium-Ionen interkaliert, dadurch kommt es zu einer Aufweitung der Elektrode 
und gegebenenfalls zu Abplatzungen. Neben einem drastischen Kapazitätsverlust be-
steht die Möglichkeit, dass Elektrolyt mit der vergrößerten Elektrodenoberfläche reagiert. 
Es folgt die Ausbildung einer großflächigen SEI. Jede SEI-Bildung kann mit der Bildung 
von gasförmigen Spezies (z.B. CO2) einhergehen. Sollten große Mengen dieser gasför-
migen Spezies entstehen, können diese wiederum zum Aufplatzen der Elektrode bzw. 
zum Aufblähen der gesamten Zelle führen [34]. Wie bereits erwähnt (Abschnitt 2.1.1.1) ist 
es möglich, dass die SEI im Laufe des Zyklisierungsprozesses zu dick wird, in diesem 
Fall dauert es immer länger, bis die Lithium-Ionen durch sie hindurch diffundieren, folglich 
dauern Laden und Entladen wesentlich länger. 
Die Zusammensetzung der SEI ist sehr komplex und hängt von vielen verschiedenen 
Faktoren (z.B. Elektrodenoberfläche, Elektrolytzusammensetzung, Temperatur) ab, da-
her ist es nahezu unmöglich, über eine generelle Zusammensetzung zu sprechen [35]. 
Es wurde allerdings ermittelt, dass die Hauptbestandteile Zersetzungsprodukte des Elekt-
rolyten sind. So zersetzen sich Ethylencarbonat und LiPF6 unter anderem zu Lithiumcar-
bonat [36]. 
Die Anbindung der SEI auf Graphiten wurde bereits von einigen Forschergruppen unter-
sucht. Dabei fand man unter anderem heraus, dass die Bildung der SEI in zwei Span-
nungsregionen unterteilt werden kann. Die erste Region liegt über 0,15 V (von niedrigen 
Zellspannungen kommend), hier werden hauptsächlich anorganische Komponenten ge-
bildet, wie zum Beispiel LiF, das durch die Zersetzung von LiPF6 entsteht. In der zweiten 
Region zwischen 0,15 V und 0,04 V (von hohen Zellspannungen kommend) entstehen 
vor allem die organischen Bestandteile der SEI [37, 38]. Zusammensetzung und Dicke 
der SEI Schicht bleiben während der Zyklisierung oder Lagerung allerdings nicht konstant, 
die SEI kann sich im Elektrolyt teilweise wieder auflösen [39]. 
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Die SEI-Schicht auf Siliciumanoden unterscheidet sich leicht von der auf Graphitanoden. 
So fanden Yen et al. heraus, dass neben verschiedenen Lithiumcarbonaten und Lithium-
fluorid zusätzlich auch schwerlösliche fluorierte Silicium- bzw. Kohlenstoffspezies auf rei-
nen Si-Anoden zu finden sind. Da Silicium, sobald es Kontakt zu Sauerstoff hat, eine 
Oxidschicht ausbildet, findet man auf reinen Silicium-Elektroden in der Regel SiOx. Dieses 
SiOx reagiert aus der Elektrodenoberfläche heraus mit Fluorid aus dem Elektrolyten zu 
SiF6−2. Des Weiteren wird angenommen, dass fluorierte Kohlenstoffspezies entstehen, 
indem SiF62− mit (CH2)n (z.B. aus Ethylencarbonat) zu (CF2)n und SiH2nF2−6−2n reagiert. 
Yen konnte zeigen, dass eine Kohlenstoffhülle um Silicium Eigenschaften der SEI wie 
z.B. Dicke und Stabilität verbessern kann. Da auf der Si/C-Oberfläche kein SiOx vorliegt, 
kommt es nicht zur Bildung fluorierter Silicium- und Kohlenstoffspezies, sondern zur Ent-
stehung von leichtlöslichen Siloxanen (siehe Formel 3) [40]. 
 
Si(s)+ x C2H4+ 4-xRO· → (⋅C2H2)x-Si-(OR)4
-
x    Formel 3 
 
Aus zahlreichen Arbeiten ist bekannt, dass es in Bezug auf die SEI-Bildung sinnvoll ist, 
eine Matrix um Siliciumpartikel zu kreieren, so dass eine SiOx-Oberfläche auf Silicium 
vermieden werden kann oder nicht zugänglich ist [41]. Die in Abschnitt 3 dargestellten 
Konzepte berücksichtigen diese Erkenntnisse. 
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2.3 Additive zur SEI-Bildung 
Durch Zugabe von Additiven zum Elektrolyten lassen sich die verschiedensten Eigen-
schaften des Elektrolyten verbessern. So existieren u.a. Additive, die die Entflammbarkeit 
des Elektrolyten reduzieren oder vor Überladung der Zelle schützen. Da Additive trotz 
ihres positiven Einflusses auf eine ausgewählte Zellkomponente (z.B. SEI-Anode) auch 
Nebeneffekte auslösen können, die für andere Komponenten (z.B. SEI-Kathode), ungüns-
tig sind, müssen Verwendung und Einsatzmenge grundsätzlich kritisch betrachtet werden 
[36]. 
Wie bereits erwähnt, ist die Elektrodenoberflächenchemie mit entscheidend für eine gute 
Zellperformance. Additive können die Bildung und Gestalt der SEI beeinflussen. So ist 
Vinylencarbonat (VC) ein bekanntes Additiv das hilft, eine stabile Passivierungsschicht 
auf Graphitanoden auszubilden, die gleichzeitig einen ausreichenden Ionentransport zu-
lässt. Dies geschieht durch eine elektrochemisch ausgelöste Polymerisation des Vinylen-
carbonates [36, 42]. 
2.3.1 Additive für Siliciumanoden 
Untersuchungen von Dalavi et al. ergaben, dass Elektrolyte ohne Additive auf Siliciuma-
noden keinen hinreichend stabilen Film ausbilden, was zu einer schlechten Zyklenstabili-
tät führt. Die entstehenden Schichten enthalten hauptsächlich LiF, das aus der Zerset-
zung von LiPF6 entsteht und nur geringe Mengen an Carbonaten [43]. Für Silicium-ba-
sierte Anoden wird häufig das Additiv Fluorethylencarbonat (FEC) verwendet. Das beste 
Zyklenverhalten ergab sich bei einem Anteil von 10% FEC im Elektrolyt (1M LiPF6 in 
EC/DEC, 3:7). Wie Sethuraman et al. bereits zeigten, liegt dies daran, dass es bei der 
verwendeten Elektrolytmischung zu weniger Nebenreaktionen (z.B. zusätzlichen Elektro-
lytreduktionen) kommt [44]. 
In den REM-Aufnahmen einer Silicium basierten Elektrodenoberfläche (Abb. 10) von Ela-
zari et al. [45] kann man erkennen, dass nach dem ersten Zyklus wesentlich mehr Risse 
und Defekte auf den Elektrodenoberflächen auftauchen, die ohne FEC-Zusatz gemessen 
wurden, als auf denen, die mit dem FEC-Zusatz zyklisiert wurden. Zusätzlich hat sich 
nach 180 Zyklen auf den Elektroden, die ohne Zusatz im Elektrolyten zyklisiert wurden, 
ein dickerer Film auf der Elektrode ausgebreitet. Um das verbesserte Zyklenverhalten mit 
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FEC-Zusatz zu erklären, wurde in der Literatur der in Formel 5 dargestellte Reaktionsme-
chanismus vorgeschlagen [46]. 
 
   Formel 4 
 
Es wird vermutet, dass FEC in VC und HF umgewandelt wird. Das entstandene VC poly-
merisiert an der Elektrodenoberfläche und schafft so eine homogene SEI (Formel 4). Die 
Anwesenheit von HF begünstigt die Reduktion von schwerlöslichen Alkylcarbonaten 
(ROLi), die aus Zersetzungsreaktionen des Elektrolyten entstehen, zu Alkoholaten (ROH) 




Aufgrund der positiven Erfahrungen mit FEC als Elektrolytzusatz für Si-haltige Anoden ist 
es auch in einigen der im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten elektrochemischen Mes-


























Abb. 10: REM-Aufnahmen von Dünnschicht-Silicium-Elektroden, wobei a), b), c) und d) mit einem 
EC-basierten Elektrolyt inklusive FEC-Zusatz und e) und f) mit einer EC-basierten Elektrolytlö-
sung ohne FEC-Zusatz zyklisiert wurden. a) vor dem 1. Zyklus, b) und e) nach dem 1. Zyklus, c) 
nach dem 575. Zyklus, d) nach dem 1227. und f) nach dem 180. Zyklus [45] 
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2.4 Binder 
Eine wichtige Rolle bei der Anodenherstellung spielen die verwendeten Binder. Durch den 
Binder lässt sich sowohl die Kohäsion der Partikel innerhalb der Anode, als auch die Ad-
häsion der Anodenbeschichtung auf dem Stromableiter beeinflussen. Wie bereits er-
wähnt, kommt es bei der Lithium-Ionen-Aufnahme zur Volumenänderung, diese kann klei-
ner (bei Graphit ca. 10%) oder größer (bei Silicium bis zu 300%) ausfallen. Die Wahl eines 
geeigneten Binders ist hier für die mechanische Integrität der Elektroden entscheidend, 
weil er trotz ständiger Expansion und Kontraktion der Anode alle Anodenbestandteile zu-
sammen halten und somit die mechanische Stabilität gewährleisten muss. Des Weiteren 
darf der Binder sich nicht im Elektrolyten auflösen und muss sowohl chemisch als auch 
elektrochemisch stabil sein. 
Ein weit verbreiteter und kommerziell erhältlicher Binder für Graphit-Anoden ist PVDF 
(Polyvinylidenfluorid). Grund dafür ist, neben seinen guten Haftungseigenschaften, seine 
elektrochemische Stabilität in höheren Spannungsbereichen [48]. 
Allerdings bedingt PVDF die Verwendung von NMP (N-Methyl-2-pyrrolidon) als Lösungs-
mittel. Die Giftigkeit des NMPs und dessen aufwendige Handhabung unter Schutzgasat-
mosphäre machen die wasserbasierten Binder wie z.B. CMC (Carboxymethylcellulose) 
oder PAA (Polyacrylsäure) immer populärer. 
CMC bildet genauso wie PVDF innerhalb der Elektrode Netzwerke aus [49]. Allerdings ist 
CMC im Vergleich zu PVDF aufgrund einer anderen Interaktion zwischen Partikeln und 
Binder besonders für Siliciumanoden interessant [50]. CMC bildet nur non-kovalente Bin-
dungen mit Silicium aus, dadurch können bei volumetrischen Änderungen des Siliciums 
Bindungen brechen und wieder neu gebildet werden [51], [22]. Da CMC eher spröde und 
nicht so elastisch wie PVDF ist, wird ihm oft das elastische Copolymer SBR (Styrene Bu-








Abb. 11: Zyklisierung Si-basierter Anoden mit verschiedenen Bindern a) PAA, b) CMC, c) PVDF, 
alle Messungen wurden unter RT in 2016 Knopfzellen durchgeführt (Gegenelektrode: Lithium) 
[54]. Aktivmaterial Kohlenstoff-ummantelte Siliciumpartikel: Entladen: □, Laden: ■; Aktivmaterial 
Siliciumpartikel: Entladen: ○, Laden: ● 
 
Neben CMC wird für Silicium-basierte Elektroden in der Literatur immer öfter Polyacryl-
säure (PAA) verwendet [54]. In Abb. 11 werden die drei vorgestellten Binder PVDF (c), 
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CMC (b) und PAA (a) an zwei Silicium basierten Elektroden miteinander verglichen [54]. 
Dabei handelt es sich zum einen um eine Siliciumnanopartikel-Elektrode und zum ande-
ren um eine Elektrode, die aus kohlenstoffummantelten Siliciumnanopartikeln besteht. Für 
die verschiedenen Binder ist der Kapazitätsverlauf über mehreren Zyklen dargestellt. Aus 
Abb. 11 kann man erkennen, dass CMC und PAA in Bezug auf die Siliciumnanopartikel-
Elektrode einen geringeren Kapazitätsverlust über mehrere Zyklen zeigen als PVDF. Aus 
diesem Grund wurde Carboxymethylcellulose als Binder für das Si/PANI-Komposit aus-
gewählt (vgl. Abschnitt 5.3 und 6.3). 
Für die Elektrode aus kohlenstoffummantelten Siliciumpartikeln zeigt hingegen PAA die 
beste Zyklenstabilität und wurde daher als Binder für die im Rahmen dieser Arbeit syn-
thetisierten Si/C-Komposite verwendet (vgl. Abschnitte 5.2 und 6.2). 
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2.5 Begriffserklärungen und Beurteilungskriterien 
Da einige Begriffe im Zusammenhang mit der Auswertung der elektrochemischen Mes-
sungen von Batteriezellen nicht allgemein bekannt sind, sollen sie an dieser Stelle kurz 
erläutert werden. 
2.5.1 Coulomb-Effizienz 
Die Effizienz während einer Energieumwandlung ist definiert als das Verhältnis der um-
gewandelten Energie zur verbrauchten Energie (Formel 6). Die Ladung, die benötigt wird 
um eine Batterie aufzuladen, ist immer höher als die Ladung, die während der Entladung 
freigesetzt wird. Dies ist darin begründet, dass der Ladestrom nicht komplett in nutzbare 
elektrische Energie umgewandelt wird. Stattdessen finden Nebenreaktionen statt, die oft 
mit einer Wärmefreisetzung einhergehen. Parameter, die die Umwandlung beeinflussen, 
sind unter anderem die Stromdichte, Temperatur, Beschaffenheit des Separators und das 
Alter der Zelle. Die Effizienz der Batterie beschreibt also den Unterschied zwischen Laden 





     Formel 6 
 
Dabei steht qAH für die Coulomb Effizienz, QCharge für die Ladungsmenge die nötig ist, um 
eine Zelle zu laden und QDischarge für die Ladungsmenge, die beim Entladen der Zelle frei-
gesetzt wird. Die Coulomb Effizienz liegt bei Lithium-Ionen-Batterien bei nahezu 100% 
[32]. Um eine langzeitstabile Batterie zu gewährleisten, sollten auch Zellen mit Silicium-
basierten Anoden eine Coulomb Effizienz von nahezu 100% besitzen. 
2.5.2 C-Rate 
Wie bereits in den vorherigen Kapiteln erwähnt, beschreibt die C-Rate die Rate, mit der 
die Zellen geladen bzw. entladen werden. Sie steht in Zusammenhang mit der Kapazität 
der Zelle. Der Zusammenhang zwischen C-Rate und Lade-/Entladestrom ist in Formel 7 
genauer definiert. 
I = M	Cn     Formel 7 
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In Formel 7 entspricht I dem Lade-/Entladestrom, C der Kapazität der Zelle und M einem 
Vielfachen von C. n beschreibt die Zeit, innerhalb der die Kapazität C voraussichtlich von 
der Zelle erreicht wird. Nehmen wir an, eine Zelle hat eine Kapazität von 1000 mAh und 
die Zelle soll mit der C-Rate von 1 C entladen werden, dann beträgt der Entladestrom 
1000 mA. Bei einer C-Rate von 1/10 C hätte der entsprechende Entladestrom einen Wert 
von 100 mA. Eine Zelle die mit einer C-Rate von 1 C entladen wird liefert also theoretisch 
in einer Stunde die nominale Kapazität der Zelle. Da die Kapazität beim entsprechenden 
Entladestrom nicht vollständig entnommen werden kann, liegt die Effizienz der Ent-
ladezyklen in der Realität unter 100%, daher wird der Zeitraum, über den die erzielbare 
Kapazität erreicht wird, in der Praxis leicht unter einer Stunde liegen [55]. 
Portable Batterien werden in der Regel mit einer C-Rate von 0,5 bzw. 1 C betrieben. Bat-
terien für Elektroautos werden mit mindestens 5 C geladen [56]. Der Test von höheren C-
Raten (>1 C) macht allerdings nur bei Kathodenmaterialien oder Vollzellenmessungen 
Sinn, da eine schnelle Aufladung bei Batterien wesentlich bedeutsamer ist, als eine 
schnelle Entladung. Die Anforderung an neue Anodenmaterialien (z.B. Silicium-basierte 
Komposite) liegt folglich in Halbzellen (Gegenelektrode: Lithium) bei einer C-Rate zwi-
schen 0,5 und 1C. 
2.5.3 Zellleben/Entladungstiefe 
Ein weiteres wichtiges Stabilitätskriterium für Batterien ist das Zellleben, das die Anzahl 
der erreichbaren Zyklen bezeichnet. Die Zyklen beschreiben, wie oft eine Batterie geladen 
und entladen werden kann, bis 80% der Anfangskapazität erreicht sind (vgl. Abschnitt 2). 
Gerade im Hinblick auf die Anwendung in Elektrofahrzeugen ist eine besonders hohe An-
zahl von Zyklen wünschenswert. Batterien in transportablen Geräten (z.B. Laptop) errei-
chen in der Regel ca. 500 Zyklen, Batterien in Elektrofahrzeugen müssen hingegen einige 
tausend Zyklen erreichen. Das Zellleben ist aber nicht nur von den Zellkomponenten und 
dem Ladealgorithmus abhängig, sondern auch von der Entladungstiefe (Depth of 
Discharge, DOD). Diese kann durch eine Limitierung der Kapazität beschränkt werden. 
Deshalb muss zur Vergleichbarkeit der Ergebnisse immer die Tiefe der Entladung ange-
geben werden. Eine vollständige Entladung entspricht einer DOD von 100%. 
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3. Methoden der Charakterisierung 
Sowohl die Siliciumnanopartikel als auch die für diese Arbeit aus den Partikeln hergestell-
ten Komposite wurden durch verschiedene Methoden charakterisiert. Die wichtigsten von 
ihnen werden im Folgenden näher erläutert. 
 
3.1 Röntgenstrukturanalyse (XRD) 
Mit der Röntgenstrukturanalyse lassen sich Strukturen kristalliner Stoffe bestimmen. Dies 
geschieht durch Beugung von Röntgenstrahlen am Kristallgitter [57]. Meist verwendet 
man Cu-Kα-Strahler, da ihre Wellenlänge gut mit den typischen mittleren Atomabständen 
übereinstimmt. Röntgenstrahlen können als elektromagnetische Wellen verstanden wer-
den. Sie werden erzeugt, indem eine Spannung an einen Wolfram- oder Molybdändraht 
angelegt wird und sich dieser infolge des Stromflusses erwärmt (Kathode). Beim Glühen 
der Kathode werden Elektronen emittiert, welche durch ein elektrisches Feld zwischen 
Kathode und Anode zur Anode hin beschleunigt werden. Beim Auftreffen der Elektronen 
auf der Anode kommt es zum Abbremsen der Elektroden, wobei aufgrund der kinetischen 
Energie der Elektronen eine elektromagnetische Strahlung im Bereich der Röntgenstrah-
lung, die sogenannte Bremsstrahlung, emittiert wird. Darüber hinaus können die Elektro-
nen ihrerseits Elektronen aus dem Anodenmaterial herausschlagen. Die Beschleuni-
gungsspannung wird so gewählt, dass insbesondere Elektronen aus der K-Schale des 
Anodenelements (hier: Cu) herausgelöst werden. Um diesen hochenergetischen Zustand 
auszugleichen, rücken Elektronen aus höheren Schalen in die K-Schale nach. Bei diesem 
Prozess wird eine elementspezifische Röntgenstrahlung freigesetzt. Man unterscheidet 
zwischen der Kβ-Strahlung, die beim Übergang von der M- zur K-Schale freigesetzt wird 
und der hier auf Grund ihrer deutlich höheren Intensität verwendeten Kα-Strahlung, die 
durch den Übergang von der L- zur K-Schale entsteht. Um möglichst nur die Kα-Strahlung 
zur Untersuchung der Probe zu erhalten, werden zum Filtern der Röntgenstrahlung Me-
tallfolien oder Monochromatoren verwendet [58]. Da die Anode durch auftreffende Elekt-
ronen stark aufgeheizt werden kann, verwendet man entweder Drehanoden oder durch 
Wasser gekühlte Anoden. 
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Im Messaufbau werden die Röntgenstrahlen auf die Probe geleitet und treffen im Winkel 
θ auf parallele Netzebenen mit Abstand d. Unter zwei Bedingungen tritt eine konstruktive 
Interferenz der gebeugten Strahlen auf, bei der der Strahl unter dem gleichen Winkel θ 
die Netzebenen wieder verlässt (siehe Abb. 12). Die erste Bedingung ist, dass der Winkel 
θ mit dem für die Netzebenen charakteristischen Bragg-Winkel übereinstimmt. Dieser 
kann durch die Bragg-Gleichung (Formel 8) berechnet werden [59]. 
 
n	λ = 2	d	sin	θ     Formel 8 
 
In Formel 8 steht n für die Beugungsordnung, λ für die Wellenlänge der Röntgenstrahlen 
und d für Netzebenenabstand. Die zweite Bedingung ist, dass die Netzebenen reflexions-
fähig sind. Das heißt, dass die Röntgenstrahlen nicht an den Netzebenen selbst, sondern 
an den Elektronen gebeugt werden, welche den Atomen der verschiedenen Netzebenen 
angehören [58]. 
  
Abb. 12: Graphische Darstellung zur Bragg-Gleichung [60] 
Die Beugung der Röntgenstrahlen kann sowohl an Einkristallen als auch an kristallinen 
Pulvern beobachtet werden. Aus dem entstehenden Beugungsmuster der Röntgenstrah-
len lassen sich Rückschlüsse auf die Kristallstruktur ziehen. Die Beugungsmuster geben 
Aufschluss über die Geometrie der Elementarzelle und die Anordnung der Atome inner-
halb dieser Elementarzelle. Zusätzlich lässt sich aus dem Diffraktogramm die durch-
schnittliche Kristallgröße B mittels Scherrer Gleichung (Formel 9) berechnen [61]. Dafür 




β	cos	θ      Formel 9 
 
Die Kristallstruktur der Komposite sowie die Kristallitgrößen sind mit einem PANalytical X-
ray diffractometer (X'Pert PRO) mit einem Cu-Kα-Strahler (1.5406 Å) untersucht worden. 
3.2 Elektronenmikroskopie 
Das Auflösungsvermögen der Lichtmikroskopie ist durch die Wellenlänge des eingestrahl-
ten Lichtes auf einige hundert Nanometer begrenzt. Der Zusammenhang zwischen Wel-
lenlänge λ und Auflösungsvermögen g (Formel 10) wird durch die Abbe‘sche Theorie [62] 
beschrieben. 
g = 1,22λ
n sin	α      Formel 10 
 
In Formel wird der Brechungsindex durch n beschrieben, während α den Einfallswinkel 
des Strahls beschreibt. Um ein besseres Auflösungsvermögen als beim Lichtmikroskop 
zu erhalten, muss man folglich mit kürzeren Wellenlängen arbeiten, z.B. Elektronenstrah-
len. Beim Elektronenmikroskop ist das Auflösungsvermögen theoretisch durch die Ener-
gie der Elektronen begrenzt, die durch die De Broglie-Beziehung (Formel 11 [59]) be-
schrieben wird.  
λ	= c
mev
		      Formel 11 
 
Dabei steht c für die Lichtgeschwindigkeit, v für die Geschwindigkeit der Elektronen und 
me für die Masse der Elektronen. Praktisch allerdings wird das Auflösungsvermögen von 
Elektronenmikroskopen durch die Elektronenoptik, sprich Linsen und Ablenkspulen be-
grenzt. 
3.2.1 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM/HR-TEM) 
Der Aufbau eines TEMs ähnelt vom Prinzip dem eines Durchlichtmikroskops. Die Strah-
lenquelle beim TEM ist eine Elektronenquelle (z.B. ein Wolframdraht), die durch Anlegen 
einer Spannung Elektronen emittiert (Kathode). Durch ein angelegtes elektrisches Feld 
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werden die Elektronen zur Anode beschleunigt. Elektromagnetische Linsen richten den 
Elektronenstrahl auf die zu untersuchende Probe [63]. 
Zwischen Probe und den emittierten Elektronen (Primärelektronen) kann es zu verschie-
denen Wechselwirkungen kommen. Im einfachsten Fall durchdringen die Primärelektro-
nen die Probe ohne abgelenkt zu werden. Wenn sich Primärelektronen jedoch einem po-
sitiv geladenen Atomkern nähern, werden sie abgelenkt ohne Energie zu verlieren (elas-
tische Streuung). Die Primärelektronen können aber auch auf Elektronen der äußeren 
Kernhülle treffen. In diesem Fall geben die Primärelektronen einen Teil ihrer Energie an 
die Oberflächenelektronen ab (inelastische Streuung). Bei den üblichen Hellfeldaufnah-
men im TEM betrachtet man die elastisch gestreuten Elektronen. Diese werden mit einer 
weiteren elektromagnetischen Linse auf eine Bildebene fokussiert. Wichtig bei der TEM-
Messung ist das Arbeiten im Vakuum, damit die Primärelektronen nicht von Verschmut-
zungen in der Luft abgelenkt werden können. Des Weiteren können nur dünne Proben 
untersucht werden [57, 59]. 
Um Nanopartikel besser zu untersuchen und eine Auflösung im atomaren Bereich zu er-
reichen, muss mit einem hochauflösenden Transmissionselektronenmikroskop gearbeitet 
werden. Hier werden die Bilder über den Phasenkontrast der Elektronenwellen generiert 
[64]. Für elektronenmikroskopische Untersuchungen sind in dieser Arbeit ein Philips 
CM 12 und ein hochauflösendes Tecnai F20 verwendet worden. 
3.3 Verbrennungsanalysen 
Um die elementarische Zusammensetzung der Komposite zu bestimmen, sind zwei ver-
schiedene Methoden der Verbrennungsanalyse durchgeführt worden. 
3.3.1 Thermogravimetrische Analyse 
Mittels der Thermogravimetrischen Analyse (TGA) misst man die Massenveränderung ei-
ner Probe bei vorgegebenem Temperaturprogramm unter definierter Atmosphäre. Die 
Wahl der Atmosphäre kann die Unterscheidung zwischen verschiedenen Komponenten 
in der Probe ermöglichen. So dient die Thermogravimetrie zur Gehaltsbestimmung von 
einzelnen Komponenten und kann den Verlauf von Zersetzungen darstellen. Die ein-
fachste Art der Thermogravimetrie ist die Messung der Gewichtsdifferenz vor und nach 
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einer Temperaturbehandlung. In modernen Apparaturen wird aber in der Regel die Ge-
wichtsänderung pro Temperaturschritt aufgezeichnet [65]. Die thermogravimetrischen 
Messungen sind für die Si/C-Komposite mit einem STA 449 F3 Jupiter (NETZSCH) und 
für die Si/PANI-Komposite mit einem TGA Q500IR (TA INSTRUMENTS) durchgeführt 
worden. 
3.3.2 CHNS-Analyse 
Die CHNS-Analyse ist nach den zu untersuchenden Elementen Kohlenstoff (C), Wasser-
stoff (H), Stickstoff (N) und Schwefel (S) benannt und funktioniert ähnlich wie die Methode 
der thermogravimetrischen Analyse. Nach der exakten Einwaage des Materials wird die-
ses unter Sauerstoff katalytisch verbrannt. Im Anschluss werden die gasförmigen Pro-
dukte mittels Trägergas (Helium) über einen Kupfer- oder Wolframdraht geführt, um Ver-
brennungsprodukte wie Stickoxide zu reduzieren. Im Anschluss ist es möglich, die erwar-
teten Reaktionsprodukte CO2, H2O, N2 und SO2 in einem angeschlossenen Gaschroma-
tographen zu analysieren und mit der Information über die Einwaage zu quantifizieren 
[66]. Die CHNS-Analysen der Komposite sind nach DIN EN lSO/lEC 17025:2005 mit ei-
nem EURO EA Element Analysator (EURO VECTOR) erstellt worden. 
3.4 Fourier-Transformation Infrarot Spektroskopie (FTIR) 
Infrarote Strahlung liegt im Wellenzahlbereich von 400–4000 cm–1. In der Infrarotspektro-
skopie macht man sich die Wechselwirkung von infraroter elektromagnetischer Strahlung 
mit Materie zu nutze. Durch Adsorption von IR-Strahlung werden Moleküle zur Schwin-
gung und Rotation angeregt. Dabei besitzen die verschiedenen Verbindungen, beispiels-
weise funktionelle Gruppen organischer Moleküle, charakteristische Schwingungen. An-
hand der Absorptionsbanden der funktionellen Gruppen lassen sich diese identifizieren. 
Die Energie, bei der ein Absorptionspeak gemessen wird, entspricht der Schwingungs-
energie einer chemischen Bindung in einem Molekül. Normalschwingungen sind be-
stimmte Bewegungen von Atomen bzw. Atomgruppen im Molekül. Sie werden als vonei-
nander unabhängig betrachtet. Des Weiteren darf eine Schwingung keine andere Nor-
malschwingung im Molekül anregen. Die Bewegungen der Atome können in alle drei 
Raumrichtungen erfolgen. Ein System von N Massenpunkten hat also 3N Freiheitsgrade. 
Jedoch führen drei Bewegungen in der gleichen Richtung bei gleichzeitiger Verschiebung 
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des Schwerpunktes nicht zu einer IR-aktiven Schwingung. Bei linearen Molekülen (wie 
CO2) beträgt die Zahl der Schwingungsfreiheitsgrade folglich 3N – 5 = 4. Die Vorteile der 
FTIR-Messmethode sind unter anderem die Möglichkeit der Mehrkomponentenmessung, 
die gute Empfindlichkeit, die ausgezeichnete Selektivität und die Schnelligkeit bzw. Ein-
fachheit einer Kalibrierung [67]. IR-Spektren verwenden oft die Einheit Wellenzahl (cm–1), 
diese Einheit hat den Vorteil, dass sie linear mit der Energie ansteigt. Die Wellenzahl  
beschreibt die Anzahl der elektromagnetischen Wellen auf einer Strecke von einem Zen-
timeter und wird in Formel 12 beschrieben. 
 
ν 	= 	 1 =	

c      Formel 12 
 
Dabei ist c die Lichtgeschwindigkeit und ν die Frequenz (Anzahl Schwingungen pro Se-
kunde). Das FTIR-Spektrometer zählt zu den dispersiven Spektrometern, bei denen die 
Wellenlängenselektionen variabel sind. Im Infrarot-Spektrometer werden Planck'sche 
Strahler als Strahlungsquelle verwendet [67]. 
Für die Untersuchung von Pulvern wird die Methode der diffusen Reflektion angewendet, 
die auch als Kubelka-Munk-Reflexion bezeichnet wird. Hierfür wird der erzeugte Strahl 
auf die Probenoberfläche geleitet. Die von der Probe gestreute Strahlung besteht zum 
einen aus der von der Oberfläche reflektierten Strahlung und zum anderen aus der teil-
weise absorbierten Strahlung, die durch innere Streuprozesse wieder an die Oberfläche 
gebracht wird [68]. Mit Hilfe der Fourier-Transformation werden die am Detektor ankom-
menden Signale in eine Summe von Sinusfunktion unterschiedlicher Frequenzen und 
Amplituden zerlegt. Die mathematische Transformation der originalen Daten macht es 
möglich, die Daten mit geeigneten Funktionen zu filtern und weiter zu verwerten. Die 
FTIR-Spektren der in dieser Arbeit erstellen Proben sind mit einem IFS66v/S Fourier-
Spektrometer (BRUKER) aufgenommen worden. 
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3.5 Dynamische Lichtstreuung (DLS) 
Die dynamische Lichtstreuung wird auch Photonenkorrelationsspektroskopie oder Quasi-
elastische Lichtstreuung genannt. Sie wird angewendet, um die Größe von kleinsten Teil-
chen (z.B. in Kolloiden) zu bestimmen. Wenn ein Laser auf eine kolloide Dispersion 
strahlt, wird das Laserlicht an den Kolloiden gestreut (Tyndall-Effekt). Alle Moleküle, Kol-
loide und Partikel bewegen sich in Dispersionen, abhängig von ihrem Diffusionskoeffi-
zienten, mit unterschiedlichen Geschwindigkeiten in verschiedene Richtungen. Aufgrund 
dieser sogenannten Brown'schen Molekularbewegung weist die Intensität des an den 
Partikeln gestreuten Laserlichtes zeitliche Schwankungen auf. Ermittelt man nun aus den 
Schwankungen den Diffusionskoeffizienten D der Kolloide, so lässt sich der Teilchenra-
dius über die Stokes-Einstein-Beziehung (Formel 13) bestimmen [62]. 
 
D = kT6r      Formel 13 
 
In Formel 13 steht k für die Boltzmannkonstante, T für die Temperatur, η für die Viskosität 
des Dispersionsmittels und r für den Teilchenradius der Kolloide. Kleine Partikel besitzen 
einen höheren Diffusionskoeffizienten, da sie sich vergleichsmäßig schnell bewegen. Das 
zugehörige Streulichtsignal ist demnach hochfrequent. Das erhaltene Frequenzsignal 
kann über Photonenkorrelationstechniken oder Fourier Analyse ermittelt und in eine Grö-
ßenverteilung umgerechnet werden. 
Der Messaufbau einer dynamischen Lichtstreuung entspricht dem Goniometerprinzip, da-
bei kann der Winkel des Streulichts variabel eingestellt werden. Der Winkel, in dem das 
gestreute Licht auf den Detektor fällt, ist theoretisch nicht von Bedeutung. Um Reflexe 
von gestreutem Licht zu unterscheiden, existieren optimierte Geometrien. Als Lichtquelle 
dient ein Laser, der auf die Probe gerichtet wird. Die Probe wird als Dispersion in einer 
Küvette vorgelegt, die gegebenenfalls mittels integriertem Thermostaten temperiert wer-
den kann [62]. Die Partikelgrößenverteilung in flüssiger Dispersion wurde hier mit einem 
Zetasizer Nano ZS (MALVERN) untersucht. 
34 
3.6 BET-Methode 
Mit Hilfe der BET-Methode kann durch Untersuchung des Adsorptionsverhaltens von Ga-
sen die Oberfläche und Porosität von Feststoffen bestimmt werden. Unter Adsorption ver-
steht man die Anlagerung von flüssigen oder gasförmigen Teilchen (Adsorptiv) an die 
Oberfläche eines Festkörpers oder einer Flüssigkeit (Adsorbens). Liegen chemische Bin-
dungen zwischen Adsorbens und adsorbierten Teilchen (Adsorbat) vor, so spricht man 
von Chemisorption. Wirken jedoch nur schwächere van der Waals Kräfte zwischen den 
Molekülen, so spricht man von Physisorption. Im Gegensatz zur Chemisorption können 
bei der Physisorption mehrere Adsorbatschichten gebildet werden. Des Weiteren ist die 
Physisorption komplett reversibel und erfolgt an allen Feststoffen und mit allen Gasen 
unterhalb ihrer kritischen Temperatur. 
Die Adsorption ist ein komplexer Prozess, aus diesem Grund entwickelten Brunauer Em-
met und Teller eine vereinfachte Betrachtung der Polyschichtabsorption von Gasen an 
Festkörperoberflächen. Hierbei geht man von gleichwertigen Adsorptionsplätzen in jeder 
Schicht aus, wobei berücksichtigt wird, dass jedes adsorbierte Teilchen einer Schicht wie-
der als ein möglicher Adsorptionsplatz für die nächste Schicht dient. Die mathematische 
Beschreibung dieser Annahmen wird in Formel 14 dargestellt, in der Γ für das adsorbierte 
Gasvolumen steht. Trägt man den Ausdruck auf der linken Seite von Formel 14 gegen 
p/p0 (Druck des adsorbierten Gases/ Gleichgewichtsdampfdruck) auf, so lassen sich aus 
Ordinatenabschnitt und Steigung der resultierenden Geraden die Proportionalitäts-







	 p	(K-1)p0K	Γm      Formel 14 
 
Mit Kenntnis über das adsorbierte Gasvolumen, lässt sich im Anschluss die spezifische 
Oberfläche Ospez der Probe mit Formel 15 bestimmen. Wobei ω den Platzbedarf eines 
Adsorbatmoleküls und NA die Avogadro-Konstante beschreibt. 
 
Ospez	=	NAΓm     Formel 15 
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Bei der Durchführung der Stickstoffadsorption wird die zu untersuchende Probe zuerst im 
Vakuum erhitzt, um Oberflächenverunreinigungen zu entfernen. Nach dem Abkühlen wird 
die Probe mit flüssigem Stickstoff temperiert und eine gewisse Menge an gasförmigem 
Stickstoff in den Probenraum geführt. Über die Menge an adsorbiertem Stickstoff lässt 
sich dann die spezifische Oberfläche der Probe bestimmen [69]. Sowohl die spezifische 
Oberfläche als auch die Porosität der für diese Arbeit hergestellten Komposite konnten 
mit einem Quantachrome Nova 2200 BET (Quantachrome Instruments) ermittelt werden. 
3.7 Cyclovoltammetrie 
Die Cyclovoltammetrie oder Dreieckspannungsmethode ist ein Verfahren zur Aufnahme 
von Strom-Spannungs-Kurven. Mit ihr lassen sich Prozesse an Elektroden untersuchen. 
Die Messtechnik bedingt in der Regel drei Elektroden: eine Arbeitselektrode, eine Gegen-
elektrode und eine Referenzelektrode. Um Strom-Spannungs-Kurven zu erhalten, wird 
das Potenzial an der Arbeitselektrode zyklisch zwischen zwei Potenzialzuständen variiert. 
Dies geschieht in der Regel, indem man alternierend eine ansteigende und eine 
abfallende Spannung zwischen Arbeitselektrode und Referenzelektrode anlegt. Trägt 
man die Spannung gegen die Zeit auf, so erhält man einen dreieckförmigen Spannungs-
verlauf (Abb. 13), dem die Dreiecksspannungsmethode ihren Namen verdankt.  
 
 
Abb. 13. Graphische Darstellung des zeitlichen Spannungsverlaufs  
eines Cyclovoltammogramms 
Während der Aufnahme des Cyclovoltammogramms wird die resultierende Stromstärke 












es an der Arbeitselektrode zu elektrochemischen Reaktionen, beispielsweise Redox-Re-
aktionen kommen, diese verursachen dann Stromspitzen in der resultierenden Strom-
Spannungs-Kurve. Man unterscheidet im Cyclovoltammogramm Hin- und Rücklauf. Steigt 
die Spannung im Hinlauf an, so finden Oxidationsprozesse an der Arbeitselektrode statt, 
da diese als Anode fungiert. Bei abfallender Spannung fungiert die Arbeitselektrode als 
Kathode, demnach kommt es hier zu Reduktionsprozessen an der Oberfläche. Wenn die 
Elektrodenoberfläche vollständig oxidiert bzw. reduziert ist, nimmt die Stromstärke wieder 
ab, da es aufgrund des Konzentrationsprofils an der Oberfläche zu keinen weiteren Elekt-
rodenreaktionen kommt. In der Cyclovoltammetrie unterscheidet man irreversible und re-
versible Prozesse. Von reversiblen Prozessen (wie in Abb. 14 dargestellt) spricht man, 
wenn die Ladungsbilanz aller elektrochemischen Redoxprozesse ausgeglichen ist [12]. 
An den Phasengrenzen der Elektroden herrscht ein thermodynamisches Gleichgewicht, 
das durch die Nernst-Gleichung beschrieben werden kann [70]. 
 
Abb. 14: Cyclovoltammogramm einer reversiblen Reaktion [71] 
Bei einer irreversiblen Reaktion kommt es lediglich zu einer Oxidation bzw. zur Reduktion. 
Da kein thermodynamisches Gleichgewicht vorliegt, ist die Nernst-Gleichung für diesen 
Fall nicht anwendbar [70]. Aktivmaterialien für eine Sekundärbatterie sollten im Normalfall 
nur reversible Reaktionen zeigen, aus diesem Grund werden an dieser Stelle die irrever-
siblen Reaktionen nicht weiter beschrieben. 
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Eine wichtige Größe, um Elektrodenprozesse besser zu differenzieren, ist die Potenzial-
vorschubgeschwindigkeit (Scanrate) mit der das Cyclovoltammogramm aufgenommen 
wird. Die Scanrate v liegt in der Regel zwischen 10 µV s–1 und 1 V s–1 und wird durch 
Formel 16 beschrieben. Sie ergibt sich aus der Potenzialänderung ∆ϕ in Abhängigkeit von 
der Zeit t. 
 
v = 	 ddt       Formel 16 
 
Zelltests und Cyclovoltammetrie wurden für das Si/C-Komposit mit einem Batterietester 
der CTS-Lab Serie (BASYTEC) durchgeführt. Die elektrochemische Charakterisierung 




4. Konzepte der synthetisierten Komposit-Typen 
Wie bereits in Kapitel 2.1.1 erwähnt, ist Silicium das vielversprechendste Aktivmaterial für 
Anoden in Lithium-Ionen-Batterien. Allerdings ist es während des Lade/Entlade-Prozes-
ses einer ständigen Volumenänderung ausgesetzt, die bis zu 300% der Ausgangsgröße 
beträgt. Die ständige Expansion und Kontraktion des Materials führt zu einer mechani-
schen Instabilität der Anode. Ebenso wird die SEI bei jeder Volumenausdehnung aufge-
brochen, was zu einer ständigen Neubildung der SEI führt, welche dadurch immer um-
fangreicher wird und so den Lithium-Ionen-Fluss zur Anode hin und aus der Anode heraus 
blockiert. Um in einer Siliciumanode eine verbesserte mechanische Stabilität zu erzielen 
und ein ständiges Aufbrechen und Neubilden der SEI zu verhindern, wurden im Rahmen 
dieser Arbeit zwei Kompositarten hergestellt, die beide auf Siliciumnanopartikeln basieren 
(vgl. Abschnitt 2.1.1.1). In beiden Ansätzen sind die Siliciumpartikel von einem leitfähigen 
Matrixmaterial umgeben, um den Elektronentransport zwischen Silicium und Ableiter zu 
gewährleisten. Das erste Material (Si/C-Komposit) ist besonders porös, um sowohl die 
Einlagerung der Siliciumpartikel als auch den Transport von Lithium-Ionen innerhalb der 
Anode zu gewährleisten. Das zweite Material (Si/PANI-Komposit) soll die Flexibilität eines 
Polymers ausnutzen, um sich zum einen der Volumenänderung anzupassen und zum 
anderen die Siliciumnanopartikel vom Elektrolyten abzuschirmen. In den folgenden Un-
terkapiteln werden die beiden ausgewählten Ansätze näher erläutert. 
Die Synthese der beiden Komposite wird in Abschnitt 5 vorgestellt. In Abschnitt 6 werden 
die Komposite charakterisiert und auf ihre Tauglichkeit als Aktivmaterial für Anoden über-
prüft. Im Idealfall hätten sie sowohl eine höhere Kapazität als Graphit als auch eine bes-
sere Zyklenstabilität als pures Silicium. Dies aufzuzeigen, ist Ansatz und Ziel der für diese 




Ziel ist ein Komposit, das aus einer porösen Kohlenstoffmatrix besteht, in welchem Silici-
umnanopartikel in den Poren verteilt vorliegen. Wie in Abschnitt 2.5 schon erwähnt, ist 
eine Kohlenstoffoberfläche für die SEI-Bildung von Vorteil, des Weiteren ist Kohlenstoff 
leitfähig und es lässt sich durch die richtige Behandlung eine poröse Struktur in ihm er-
zeugen [72]. Um die Siliciumnanopartikel in eine poröse Kohlenstoffmatrix einzubringen, 
sind diese zuvor in einem organischen Polymer dispergiert worden, welches im Anschluss 
unter definierten Bedingungen pyrolysiert wurde. Die poröse Struktur der Kohlenstoff-
matrix wurde durch eine weitere Temperaturbehandlung erzeugt (vgl. Abschnitt 5.2). Im 
Si/C-Komposit sollten die Siliciumnanopartikel homogen verteilt im Kohlenstoff vorliegen 
und über die poröse Struktur der Matrix zugänglich sein (siehe Abb. 15). 
 
 
Abb. 15: Schematische Darstellung von Siliciumnanopartikeln in einer porösen  
Kohlenstoffmatrix 
In der Modellvorstellung sollen während der Lithiierung (Laden) Lithium-Ionen durch die 
Poren zu den Siliciumnanopartikeln wandern. Diese können dann die Lithium-Ionen auf-
nehmen und sich gleichzeitig in der porösen Kohlenstoffmatrix ausdehnen, ohne die elekt-
rische Anbindung zu verlieren und die äußere Matrix nennenswert zu schädigen. Beim 
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Entladen ist es den Siliciumpartikeln daraufhin möglich, die Lithium-Ionen wieder abzuge-
ben, welche die Matrix durch die Poren wieder verlassen, um zur Gegenelektrode zurück-
zuwandern. 
 
Abb. 16: Schematische Darstellung des Lade- und Entladevorgangs im Si/C-Komposit 
41 
4.2 Si/PANI-Komposit 
Ziel ist hier ein Komposit, in dem die Siliciumpartikel homogen von leitfähigem Polyanilin 
ummantelt sind. Mit dem Si/PANI-Komposit, schematisch dargestellt in Abb. 17, wird der 
Ansatz von einer flexiblen Matrix für Silicium verfolgt. Wie in Abschnitt 5.3 näher beschrie-
ben, ist ausschließlich HCl-dotiertes Polyanilin (Emeraldinbase) verwendet worden, das 
elastischer ist als undotiertes PANI [73]. Dies bedeutet, dass die Polymerketten des Po-
lyanilins, die in der Regel als Knäuel vorliegen, in der Lage sind, sich bei Belastung zu 
strecken und ebenfalls nach Ende dieser Belastung wieder in energetisch günstigere Po-
lymerknäuel zu relaxieren [74]. 
So ist die Polymermatrix aufgrund ihrer Flexibilität mechanisch belastbarer als eine feste 
Kohlenstoffmatrix. In einem Komposit, in dem Siliciumpartikel fein verteilt in einer Poly-
mermatrix liegen, sollte es möglich sein, dass sich das Polymer während der Lithiierung 
von Silicium mit ausdehnt (Abb. 17) und sich nach Abgabe der Lithium-Ionen wieder zu-
sammen zieht, ohne dass die mechanische Stabilität des Komposits beeinflusst wird. Des 
Weiteren schirmt das Polymer in einem gewissen Maße die Siliciumnanopartikel vom 
Elektrolyten ab, was bei der SEI-Bildung von Vorteil sein kann, da so die Bildung von 
schwerlöslichen Siliciumspezies vermieden wird (vgl. Abschnitt 2.2) [40]. Aus der Vielzahl 
leitfähiger Polymere ist Polyanilin ausgewählt worden, da es eines der wenigen leitfähigen 
Polymere ist, die an der Luft stabil sind.  
Bei der Herstellung des Komposits war beabsichtigt, dass sich eine geschlossene Poly-
merhülle um die Siliciumnanopartikel bildet und diese so einschließt. Die Leitfähigkeit der 
einhüllenden Polymermatrix sollte durch Dotierung des Polyanilins sichergestellt werden. 
Eine detaillierte Beschreibung der Synthese ist in Abschnitt 5.3 zu finden. 
     
Abb. 17: Schematische Darstellung des Si/PANI-Komposits vor (links)  
und nach Lithiierung (rechts) 
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5. Synthese 
Im folgenden Kapitel wird die Herstellung des Si/C und des Si/PANI-Komposits bespro-
chen. Obwohl die Synthese der Siliciumnanopartikel kein Element dieser Arbeit war, wird 
auch ihre Herstellung in diesem Kapitel kurz aufgeführt, da sie Grundbestandteil der Kom-
posite sind. Zudem sind die Siliciumnanopartikel im Rahmen dieser Arbeit bearbeitet und 
funktionalisiert worden. 
5.1 Siliciumnanopartikel 
Die für die Herstellung der Komposite verwendeten Siliciumnanopartikel sind durch Gas-
phasen-Synthese hergestellt worden [75]. Die Gasphasensynthese ist eine Bottom-up-
Methode, das heißt, die Partikel entstehen nicht durch Zerkleinerung von größeren Parti-
keln (Top-down-Methode) sondern durch Aufbau von Strukturen aus einzelnen Atomen 
oder Molekülen. Dies hat den Vorteil, dass das entstehende Material wesentlich homoge-
ner und oft auch preisgünstiger ist. Zur Synthese wurde der verdünnte Precurser Mono-
silan (10–40 ml/100 ml in einer Ar/H2-Atmosphäre) in einem vertikal orientierten Rohrofen 
bei 1000°C thermisch zu Silicium und Wasserstoff zersetzt (siehe Formel 17). Eine sche-
matische Zeichnung des Rohrofens, auch Heißwand-Reaktor genannt, sowie das sich bei 
1000°C auf der Reaktorachse einstellende Temperaturprofil sind in Abb. 18 dargestellt. 
 
SiH4 (g) 
∆T  Sis + 2 H2 (g)     Formel 17 
 
Wie in Formel 17 beschrieben, zersetzt sich Silan im Reaktor zu Siliciumclustern und 
Wasserstoff. In den heißeren Zonen des Reaktors wachsen die Cluster zu Nanokristallen 
mit Kristallitgrößen von wenigen zehn Nanometern zusammen. Diese wiederum bilden 
durch Versinterungsprozesse polykristalline Partikel von einigen hundert Nanometern. Ob 
die Nanokristallite versintern oder agglomerieren hängt von der Partikelkonzentration im 
Reaktor, der Verweilzeit in der heißen Zone und dem Temperatur-Zeit-Profil ab [75]. 
Wenn zwei oder mehr Primärpartikel aufeinander treffen, so kommt es zunächst auf 
Grund von Adhäsionskräften zu einer Koagulation der Partikel. Entscheidende Größen für 
den weiteren Verlauf sind die Kollisionszeit (mittlere freie Flugzeit der Partikel) und die 
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Abb. 18: Schematische Darstellung des verwendeten Heißwandreaktors  
(inkl. des auf der Reaktorachse gemessenen Temperaturprofils) [75] 
Ist die Sinterzeit kleiner als die Kollisionszeit, z.B. bei hohen Temperaturen, so kommt es 
zur Versinterung zweier koagulierter Partikel. Sind die Werte für Kollisionszeit und Sinter-
zeit gleich hoch, kommt es zur Agglomeration (harte Agglomerate) der koagulierten Par-
tikel. Bei niedrigeren Temperaturen kann es passieren, dass die Kollisionszeit kleiner als 
die Sinterzeit ist, in einem solchen Fall kommt es ebenso zur Agglomeratbildung. Diese 
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sogenannten weiche Agglomerate werden allerdings nur durch schwache van der Waals-
Kräfte zusammengehalten [76].  
Um die elektrischen Eigenschaften der Siliciumnanopartikel zu verändern (z.B. Leitfähig-
keit), können diese beispielsweise mit Bor (p-Dotierung) oder Phosphor (n-Dotierung) do-
tiert werden. Dies erfolgt durch Zumischung einer bestimmten Menge Diboran bzw. Phos-
phin zum Prekursorgas. Wie bereits in Abschnitt 2.1.1.1 beschrieben, zeigen p-dotierte 
Siliciumnanopartikel eine bessere Zyklenstabilität als undotierte oder n-dotierte Silicium-
nanopartikel. In den folgenden Versuchen wurden deshalb ausschließlich Bor-dotierte 
(Stoffmengenanteil 1%) Siliciumnanopartikel verwendet. 
 
 
Abb. 19: TEM Aufnahme von Siliciumnanopartikeln aus dem Heißwand-Reaktor  
(Messung: H. Grimm) 
Die für die folgenden Versuche produzierten Nanopartikel besaßen im Durchschnitt eine 
Kristallgröße von ca. 40 nm. Wie in der TEM Aufnahme von Siliciumpartikeln aus einen 
Heißwandreaktor (Abb. 19) zu erkennen ist, waren die Primärpartikel teilweise versintert 
und zu Agglomeraten zusammen gelagert. So ergaben sich längliche, verzweigte Silici-
umagglomerate deren Größe bei einigen hundert Nanometern lag. 
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5.2 Si/C-Komposit 
Wie bereits in Abschnitt 4 beschrieben, wurden verschiedene Ansätze verfolgt, um Silici-
umpartikel in eine leitfähige Matrix einzubinden. Als eine Möglichkeit wurde – in Analogie 
zur Herstellung von hochporöser Aktivkohle („Kugelkohle“  [77]) – der Aufbau eines 
Komposits aus eingebetteten Partikeln in einer Kohlenstoffmatrix untersucht. Aktivkohle 
besteht wie Graphit aus Kohlenstoffatomen, die in Sechsecken miteinander verknüpft sind 
(vgl. Abschnitt 2.1). Die Sechsecke besitzen allerdings eine willkürliche Anordnung. Die 
Herstellung von Aktivkohle erfolgt unter anderem durch die Pyrolyse von Polystyrol. Da 
das erzielte Komposit Siliciumpartikel beinhalten soll, müssen die Partikel zuvor im Poly-
styrol eingebettet werden. Dafür ist es notwendig, die Partikel als erstes in Styrol einzu-
dispergieren, welches anschließend polymerisiert wird. Im letzten Schritt kann das bela-
dene Polymer mit einem definiertem Temperaturprogramm pyrolysiert werden (Abb. 20).  
 
 
Abb. 20: Schema zur Synthese des Si/C-Komposits 
Ausgangsmaterial für das Si/C-Komposit waren Bor dotierte Siliciumnanopartikel, die wie 
in Abschnitt 3.1 beschrieben, in einem Heißwandreaktor (Abb. 18) hergestellt worden sind 
[75]. Da größere Siliciumagglomerate bei einer Lithiierung die Poren der Kohlenstoffmatrix 
zerstören könnten, wurden die Partikel vor der weiteren Verarbeitung gemahlen. So konn-
ten größere Agglomerate (Aggregate [78]) aufgebrochen werden. Die Vermahlung er-
folgte in einer Nassmühle mit dem Lösungsmittel Ethanol (NETZSCH). Um eine möglichst 
homogene Partikelgrößenverteilung zu erhalten, wurde in drei Schritten von jeweils 30 
Minuten mit 300, 100 und 50 µm Mahlkugeln gearbeitet. Damit die Partikel im Anschluss 
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in ein Monomer (Styrol) eindispergiert werden konnten, war zunächst eine hydrophobe 
Oberfläche auf den Partikeln notwendig. Eine Oberflächenfunktionalisierung kann mittels 
Silylierung erzeugt werden. Dabei macht man sich die natürliche Oxidhülle von Silicium-
nanopartikeln und die Reaktivität von Silylierungsreagenzien mit Sauerstoff zu nutze. Um 
den Grad der Silylierung zu erhöhen wurden, wie in der Literatur [79] beschrieben, gleich-
zeitig zwei Silylierungsreagenzien eingesetzt. Für die Funktionalisierung wurden die ge-
trockneten Nanopartikel in einem Kolben mit Septum und Hahn vorgelegt. Der Kolben 
wurde evakuiert und im Ölbad auf 175°C geheizt (Abb. 21). Anschließend wurden die 
Silylierungsreagenzien Trimethylsilylchlorid (TMSCl) und Hexamethyldisilazan (HMDS) 
im Überschuss simultan durch das Septum injiziert. Mit Eintritt in den Kolben verdampften 
beide Stoffe. HMDS reagierte an der Oberfläche der Siliciumnanopartikel zu dem ge-
wünschten Produkt und Ammoniak (Formel 18). TMSCl diente unter der Abspaltung von 
HCl als weiterer Silylgruppendonor [79]. Nach 1 h sind das Ölbad entfernt und die Neben-




Die hydrophobisierten Siliciumnanopartikel konnten darauf mittels Ultraschall in Styrol dis-
pergiert werden. Aufgrund der besseren Handhabung bei der späteren Pyrolyse im Dreh-
trommelofen musste das Styrol mit den Siliciumpartikeln so polymersiert werden, dass 
partikelbeladene Polystyrolkugeln entstehen. Da die Polymerkugeln für die weitere Ver-
arbeitung möglichst klein sein sollten, jedoch groß genug sein müssen, um die Silicium-
nanopartikel aufzunehmen, wurde das Verfahren der Emulsionspolymerisation gewählt, 
um Polystyrolkugeln im Mikrometerbreich zu erhalten [81]. Die Emulsionspolymerisation 
gehört zu den radikalischen Polymerisationen. Sie findet in wässriger Phase statt. Zur 
Durchführung der Emulsionspolymerisation ist voll-entionisiertes Wasser im Kolben mit 
KPG®-Rührer und Hahn vorgelegt worden (Abb. 21). Unter Stickstoff wurde das Wasser 






















in Styrol, Divinylbenzol und Azobisisobutylnitril (AIBN) zum Wasser hinzugegeben und 
3 h gerührt. Durch die Zugabe des nicht wasserlöslichen Monomers Styrol zu der wässri-
gen Phase kam es zur Bildung einer Emulsion. 
 
Abb. 21: Schematischer Aufbau zur Silylierung der Nanopartikel und zur Polymerisation des par-
tikelbeladenen Styrols. Zu sehen sind ein Dreihalskolben mit Rückflusskühler, Septum zum Ein-
führen von Spritzen und zwei Hähnen, die für die Stickstoffatmosphäre im Kolben notwendig sind 
Der dem Monomer zugesetzte Radikalstarter AIBN initiiert die Polymerisation durch die 
thermolytische Spaltung in zwei Radikale (Formel 19). Diese entstandenen Radikale rea-
gieren mit Styrolmolekülen und lösen so eine Kettenpolymerisation aus. In der Regel greift 
das Radikal die olefinische Doppelbindung an (Formel 20). 
 
  Formel 19 
 
Das weitere Kettenwachstum verläuft über sog. „Kopf-Schwanz Verknüpfungen“ (Formel 









H3C CH32 + N2
∆T
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cken ausbildet, um so das Polymer zu einem kovalenten Netzwerk zu festigen (siehe For-
mel 22) [83]. Ein vernetztes Polymer hat den Vorteil, dass es in keinem Lösungsmittel 
löslich und des Weiteren nicht mehr schmelzbar ist. 
    Formel 20  
   Formel 21 
   Formel 22 
Das Produkt der Polymerisation wurde im Anschluss abfiltriert und mit Methanol gewa-
schen, um organische Reste zu entfernen. Zuletzt konnten die partikelbeladenen Polysty-


















Abb. 22: Aufnahme von mit Siliciumnanopartikeln gefüllten Polystyrolkugeln (Material hergestellt 
durch Universität Duisburg-Essen und LANXESS) 
Als nächster Schritt folgte die Pyrolyse der beladenen Polymerkugeln. Als Pyrolyse be-
zeichnet man die thermische Zersetzung von organischen Stoffen. Da der Pyrolyseofen 
und das entsprechende Knowhow zunächst aufgebaut werden mussten, fanden einige 
Vorversuche zu Beginn der Arbeit im Rahmen einer Kooperation bei der Firma BLÜCHER 
statt. Während bezüglich dieser Arbeit zunächst nur die Synthese und das Dispergieren 
von funktionalisierten Siliciumnanopartikel in Styrol stattfanden, übernahm die Firma LAN-
XESS die ersten Polymerisationsversuche. Des Weiteren wurden die ersten Pyrolysever-
suche bei der Firma BLÜCHER durchgeführt. Die in Abschnitt 6.2 dargestellten Ergeb-
nisse gehören allerdings zu Kompositen, die ausschließlich im Rahmen dieser Disserta-
tion an der Universität Duisburg-Essen hergestellt wurden. 
Um die Bildung von Siliciumcarbid im Komposit zu vermeiden wurden einige Vorversuche 
durchgeführt. Diese zeigten, dass unter 1100°C kein SiC entsteht und somit die Pyrolyse 
folglich bei Temperaturen unter 1100°C ohne Schwierigkeiten erfolgen kann. Während 
der Pyrolyse werden Temperaturen bis zu 950°C erreicht, damit das Polymer bei höheren 
Temperaturen nicht schmilzt sondern in der Kugelform bleibt, wurden die Polystyrolkugeln 
zunächst mit 20%igem Oleum (rauchende Schwefelsäure) sulfoniert. Das angreifende 
Elektrophil bei einer Sulfonierung ist SO3 bzw. SO3H. Da Oleum einen höheren SO3-Ge-
halt besitzt als konzentrierte Schwefelsäure ist die Verwendung von Oleum sinnvoller, um 
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die Reaktionsgeschwindigkeit zu erhöhen. Bei der elektrophilen aromatischen Substitu-
tion werden die Benzolringe des Polystyrols vom Elektrophil SO3 angegriffen. Über die 
Bildung verschiedener Zwischenstufen (pi- und σ-Komplexe) werden so Wasserstoff-
atome des Benzolrings durch Sulfongruppen substituiert [84].  
Für die Pyrolyse wurden die mit Oleum vorbehandelten Polymerkugeln als nächstes in 
einem Drehtrommelofen unter konstantem Stickstofffluss (ca. 2000 sccm) vorgelegt. Die 
Pyrolyse erfolgte mit einem definierten Temperaturprogramm, das aus Vorversuchen und 
Literaturrecherche ermittelt wurde. Dabei wurde zuerst mit 20°C/min auf eine Zieltempe-
ratur von 550°C geheizt. Bei dieser Temperaturrampe verweilte der Ofen für 3h. Bis 300°C 
findet hauptsächlich eine Desulfonierung unter Abspaltung von Wasserstoff statt. Dabei 
bilden sich Sulfonylgruppen zwischen angrenzenden Benzolringen aus, die das Polymer-
gerüst stabilisieren [85]. Das entweichende Gas besteht entsprechend hauptsächlich aus 
SO2 und Wasserdampf (Nebenprodukt der Sulfonierung). Steigt die Temperatur auf 
500°C werden die Sulfonylbrücken unter der Bildung polyaromatischer Strukturen pyroly-
siert [86]. Dabei werden laut Literatur [86] 70% des noch enthaltenen Schwefels gasför-
mig. Hauptsächlich wird in diesem Prozessschritt SO2 gebildet, in kleinen Mengen ent-
steht aber auch H2S und elementarer Schwefel. Des Weiteren gehen durch die kontinu-
ierliche Pyrolyse aromatischer und aliphatischer Ringe in etwa 29% des Polymers [86] in 
Form von gasförmigen Toluol und Styrol verloren. Im nächsten Temperaturschritt wurde 
der Ofen mit 20°C/min auf 950°C geheizt. In diesem Temperaturbereich werden haupt-
sächlich neue Kohlenstoff-Kohlenstoff Bindungen geknüpft. Dadurch erfolgt die Bildung 
höherer aromatischer Strukturen. Ab 800°C kann man davon ausgehen, dass eine Aro-
matisierung der Kohlenstoffstruktur stattgefunden hat [86], denn bis zu dieser Temperatur 
sind laut Literatur aliphatisch gebundene Kohlenstoffe nachweisbar [86]. Ein höherer aro-
matischer Charakter resultiert in einer höheren Leitfähigkeit des Materials [86].  
Als letzter Schritt der Pyrolyse erfolgte bei der Herstellung von Aktivkohle ein sogenannter 
Aktivierungsprozess, bei dem die Porosität der Kohlenstoffmatrix durch Wasserdampf ein-
gestellt werden soll. Die Siliciumpartikel würden bei Kontakt mit Wasserdampf jedoch oxi-
dieren. Da SiO2 allerdings für die Verwendung in Anoden von Lithium-Ionen-Batterien in-
aktiv ist, muss eine Oxidation verhindert werden. Aus diesem Grund sowie zur Entfernung 
von verbliebenen Schwefelresten wurde das Carbonisat, im Unterschied zur Aktivierung 
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mit Wasser, nach der Pyrolyse bei 950°C für 2 h mit einer Wasserstoff/ Stickstoff Mi-
schung (1:10) (2000 sccm) behandelt. Hierbei wurde eine poröse Struktur im Komposit 
verstärkt, indem unter anderem die Schwefelreste aus dem Komposit entfernt wurden. 
Durch die Entstehung der flüchtigen Gase bleiben Poren in der Kohlenstoffmatrix zurück 
[87]. Dieser Schritt ist an einen Prozess aus der Erdölaufreinigung angelehnt [88]. Das 
als thermisches Cracken bezeichnete Verfahren dient der Entschwefelung von Erdölfrak-
tionen [89]. 
 
Abb. 23: Foto des Drehtrommelofens, der zur Pyrolyse der Polystyrolkugeln verwendet wird 
Zur Begründung der Temperaturauswahl des Aktivierungsprozesses muss erklärt wer-
den, dass mit steigender Pyrolysetemperatur Porendurchmesser und Oberfläche von 
Kohlenstoff, auf Grund der Entstehung flüchtiger Komponenten, zunehmen [90]. Ebenso 
weiß man, dass die Oberfläche des Kohlenstoffs ab Temperaturen über 900°C wieder 
kleiner wird. Man geht hierbei davon aus, dass Zersetzungsprodukte Schmelzen bilden, 
die daraufhin einige bereits gebildete Poren blockieren [91]. Um also ein Komposit zu 
erhalten, dessen Poren groß genug sind, um die Lithium-Ionen aufzunehmen und dessen 
Oberfläche klein genug ist, um eine unnötige Ausbreitung der SEI zu verhindern, wurde 
für die Herstellung einer porösen Struktur eine Temperatur von 950°C ausgewählt. 
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Abb. 24: Aufnahme der gefüllten Polystyrolkugeln nach der Pyrolyse (Material hergestellt durch 
Universität Duisburg-Essen/ LANXESS und BLÜCHER) 
Da das Produkt nach der Synthese sehr grobkörnig war und die im Labor mit einem Mo-
torrakel herzustellenden Elektroden in der Regel eine Schichtdicke in der Größenordnung 
von 100 µm besitzen, wurde das Endprodukt nach der groben Zerkleinerung mit einem 
Mörser zusätzlich mit einer Planetenmühle (Pulverisette 6, FRITSCH, Mahlkugeldurch-
messer 2,0 cm) gemahlen (vgl. Abschnitt 6.2.3), um Inhomogenitäten in der späteren 
Elektrode zu vermeiden.  
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5.3 Si/PANI-Komposit 
Mit dem Si/PANI-Komposit wurde der Ansatz von Siliciumnanopartikeln in einer flexiblen 
Matrix verfolgt. Zur Herstellung des Si/PANI-Komposits sind die Siliciumnanopartikel, wie 
in Abschnitt 3.1 gezeigt, im Heißwand-Reaktor synthetisiert und im Anschluss an die Syn-
these in einer Nassmühle in Ethanol gemahlen worden, um größere Agglomerate aufzu-
brechen (vgl. Abschnitt 5.2). Die hergestellte Silicium-Dispersion wurde für die Synthese 
des Si/PANI-Komposits verwendet. 
Polyanilin kann, abhängig vom Redox- und Protonierungszustand, verschiedene Oxidati-
onszustände aufweisen. Es existieren insgesamt drei Oxidationszustände von Polyanilin: 
Leucoemeraldin, Pernigralin und Emeraldin (Abb. 25). In der Emeraldin-Form des Polya-
nilins sind genauso viele Imino- wie Aminogruppen vorhanden. Jede Oxidationsstufe lässt 
sich durch verschiedene Säuren protonieren. Eine intrinsische elektrische Leitfähigkeit 
des Polyanilins liegt nur bei dem protonierten Emeraldinsalz vor. Hier erfolgt die Protonie-
rung in der Regel am Imin. Beim Emeraldinhydrochlorid liegt die Leitfähigkeit zwischen 
10–10 und 40 S/cm. Die Leitfähigkeit des Emeraldinsalzes bleibt über mehrere Jahre kon-
stant, so dass das Polymer für elektronische Anwendungen durchaus interessant ist [92]. 
Bei der Polyanilinsynthese für das Si/PANI-Komposit wurde folglich Wert darauf gelegt, 
die Emeraldinsalz-Form des Polyanilins herzustellen (Formel 24). Diese hat zusätzlich 
den Vorteil, an der Luft stabil zu sein. 
 
Abb. 25: Verschiedene Oxidationsstufen von Polyanilin [93] 
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Die Herstellung von Polyanilin erfolgte direkt in einer Siliciumdispersion und ist angelehnt 
an die Synthese des Emeraldinhydrochlorids [94]. Dabei wurde die Emeraldinbase wäh-
rend der Synthese durch den Zusatz von Salzsäure dotiert, um so das leitfähige Hydro-
chlorid zu erhalten [95]. Um das Si/PANI-Komposit herzustellen, wurde in einem mit Eis 
gekühlten, geschlossenen Duranglas eine 0,5 molare Anilin/Ethanol-Lösung und die glei-
che Menge einer 1 molaren Salzsäure unter Rühren zur gemahlenen Silicium-Dispersion 
hinzugegeben. Anschließend ist der Dispersion Ammoniumperoxodisulfat als Starter für 
die Polymerisation des Anilins beigefügt worden. Das Ammoniumperoxodisulfat zersetzte 
sich unter Temperatureinfluss radikalisch (siehe Formel 23) und startete so die Polymeri-
sation (siehe Formel 24). 
Formel 23  
Formel 24 
 
Im Anschluss ist die Dispersion über Nacht gerührt und zum Aufbrechen größerer Pro-
duktkörner erneut nass gemahlen worden. Die Mahlprozedur erfolgte in mehreren Schrit-
ten: 30 Minuten mit 300, 30 Minuten mit 100 und nachfolgend 30 Minuten 50 µm Mahlku-
geln. Zum Schluss wurde das Si/PANI-Komposit abfiltriert und an der Luft getrocknet 
(siehe Abb. 26).  
 






























Die Herstellung der Elektrodenslurries sowie die elektrochemische Charakterisierung er-
folgte im Rahmen des NRW-Verbundprojektes Nanoenergietechnikzentrum (NETZ). Für 
die Si/C-Komposite wurden die Verarbeitung der Slurries sowie das Testen der gefertigten 
Zellen am Zentrum für Brennstoffzellentechnik (ZBT) der Universität Duisburg-Essen aus-
geführt, die Si/PANI-Komposite wurden am MEET (Münster Electrochemical Energy 
Technology), gehörend zum Institut für Physikalische Chemie der Universität Münster, 
vermessen.  
Zur Slurryherstellung wurde zuerst eine Binderlösung angesetzt. Dafür wurde der Binder, 
z.B. CMC, in dem Lösungsmittel, z.B. Wasser, vorgelegt. Anschließend wurden Leitaddi-
tive (z.B. Ruß) mittels Ultraturrax in die Binderlösung eingearbeitet. Zum Schluss wurde 
das jeweilige Aktivmaterial (Si/C bzw. Si/PANI-Komposit) mit dem Ultraturrax eindisper-
giert. Aufgrund des großen Energieeintrags während der Behandlung mit dem Ultraturrax 
wurde die Dispersion mit Eiswasser gekühlt. Der fertige Elektrodenslurry wurde anschlie-
ßend durch eine Motorrakel auf Kupferfolie aufgezogen und die beschichtete Folie im Va-
kuum mit einem definiertem Temperaturprogramm getrocknet, um jegliche Wasserreste 
aus der Elektrode zu entfernen. Aus den getrockneten Beschichtungen sind schließlich 
die Elektroden ausgestanzt bzw. am ZBT mit einem Laser ausgeschnitten worden. Sie 
alle besaßen einen Durchmesser von 12 mm (siehe Abb. 27). Die genauen Zusammen-
setzungen der gefertigten Elektroden und weitere Parameter lassen sich aus Tabelle 1 
entnehmen.  
 
Abb. 27: Ausgestanzte Elektrode 
In der Regel werden die beschichteten Elektrodensheets mit einem Kalander verdichtet, 
um einen guten Partikelkontakt innerhalb der Elektrode zu gewährleisten. So stellt man 
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sicher, dass das nicht-leitende Aktivmaterial gut mit den leitenden Additiven verbunden 
ist und somit ein Elektronentransport innerhalb der Elektrode stattfinden kann. Da jedoch 
kein Zugang zu einem KaIander bestand, wurde einigen Elektrodenslurries Leitgraphit 
(SFG 6, TIMCAL) beigefügt, um die Elektrodendichte zu erhöhen [96]. Im Unterschied zu 
Leitruß hat Leitgraphit den Vorteil einer niedrigeren BET-Oberfläche und er ist in der Lage, 
Lithium-Ionen zu interkalieren.  
Tabelle 1: Information zu Elektroden- und Zellzusammensetzung 














l Si-NP 20%      
Si/C-Komposit  86% 83%    
PANI    80%   
Si/PANI-Komposit       20% 
Si/PANI-Komposit 2     20%  
Super P (Leitruß) 12% 7% 12% 12% 12% 12% 
SFG6 (Leitgraphit) 60%    60% 60% 
Si-Gehalt in Elektrode 20% 31% 31% 0% 16% 10% 




r PAA  7% 5%    






t 1M LiPF6 in EC/EMC 3:7  X X    
1M LiPF6 in EC/DEC 3:7 X   X X X 
FEC Zusatz     X X 
Ze
lle
 T-Zelle  X X    
Knopfzelle X   X X X 
 
Vor dem Zellbau sind die Elektroden erneut getrocknet worden. Der Zusammenbau der 
Zellen erfolgte beim Si/PANI-Komposit und bei den Siliciumnanopartikeln (Knopfzellen, 
Abb. 28) im Trockenraum, beim Si/C-Komposit (T-Zellen, Abb. 29) in der Glovebox, um 
den Ausschluss von Wasser zu gewährleisten. 
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Bei der Herstellung der Knopfzellen wurden Anode, Separator und Kathode (hier: Lithium) 
mit einer hydraulischen Presse in die Knopfzellengehäuse zusammengedrückt. In den T-
Zellen wurden die Arbeitselektrode (hier: Anode), die Gegenelektrode (hier: Kathode: Li-
thium) und die Referenzelektrode (Lithium) mittels Klemmringen und Überwurfmuttern an 
einem T-Stück fixiert. 
 
Abb. 28: Schematischer Aufbau einer Knopfzelle 
 
 
Abb. 29: Schematischer Aufbau einer T-Zelle 
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6. Ergebnisse und Diskussion 
In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der physikalischen, chemischen und elektroche-
mischen Untersuchungen (vgl. Kapitel 3) an den Siliciumnanopartikeln aus dem Heißwan-
dreaktor (Abschnitt 6.1), dem Si/C-Komposit (Abschnitt 6.2) und den Si/PANI-Kompositen 
(Abschnitt 6.3) vorgestellt und vergleichend bewertet. 
6.1 Siliciumnanopartikel 
Im Folgenden wird die Charakterisierung der Siliciumnanopartikel diskutiert. Wie bereits 
erwähnt, war die Herstellung der Siliciumnanopartikel nicht Teil dieser Arbeit. Deswegen 
zeigen die nachkommenden Unterkapitel hauptsächlich die Ergebnisse zur Bearbeitung 
bzw. Funktionalisierung der Siliciumpartikel. 
6.1.1 Spektroskopische Untersuchungen 
Mit Hilfe der FTIR-Messung lässt sich die Oberflächenchemie der Siliciumnanopartikel 
untersuchen. Wie man in Abb. 30 erkennen kann, sind die Siliciumnanopartikel aufgrund 
der Synthese aus Silan teilweise mit Wasserstoff terminiert [97]. Deswegen kann man im 
FTIR auch verschiedene Bindungen zu Wasserstoff erkennen. Die Si-H Valenzschwin-
gungen von H4–x-Si-Si (x = 1, 2, 3) sind bei ca. 2100 cm–1 zu finden [98, 99]. 
Aufgrund der hohen Affinität zu Sauerstoff und der großen reaktiven Oberfläche bilden 
Siliciumnanopartikel bei Luftkontakt Si-O Bindungen aus. Im FTIR Spektrum kann man 
deswegen die Valenzschwingung der Si-O-Si Bindung bei 1050–1225 cm–1 [100, 101] und 
die Deformationsschwingung von Ox-Si-H (x = 1, 2, 3) bei 877 cm–1 [98] nachweisen. Die 
Si-H Streckschwingung von Silicium zurückgebunden an Sauerstoff (H-Si-O-Si) kann man 
bei 2261 cm–1 beobachten. 
Wie sich aus dem FTIR erkennen lässt, ist die Oberfläche der Siliciumpartikel mit Hydro-
xylgruppen belegt und reagiert daher eher hydrophil. Für die Herstellung des Si/PANI-
Komposits bedeutete dies, dass die weitere Prozessierung ohne Modifikation der Silici-
umnanopartikel in Ethanol als polarem Lösungsmittel stattfinden konnte. Die Herstellung 
des Si/C-Komposits fand aufgrund der Verwendung von Styrol unter aprotischen Bedin-
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gungen statt. In diesem Fall wäre eine hydrophile Oberfläche von Nachteil, da sich Parti-
kel nur mit einer hydrophoben Oberfläche gut in organischen Lösungsmitteln wie Styrol 
dispergieren lassen. Deswegen mussten die Siliciumpartikel für die weitere Prozessierung 
zum Si/C-Komposit entsprechend funktionalisiert werden. 
 
Abb. 30: FTIR-Spektrum von Siliciumnanopartikeln aus dem Heißwandreaktor (x = 1, 2, 3) 
6.1.2 Elektronenmikroskopische Aufnahmen 
In Abb. 31 sieht man eine für Siliciumnanopartikel aus dem Heißwandreaktor typische 
TEM Aufnahme. Die Größe der Primärpartikel liegt in etwa zwischen 50 und 100 nm. Die 
einzelnen Siliciumnanopartikel bestehen aus zum Teil sphärischen, polykristallinen Berei-
chen (vgl. Abb. 31, Markierung 1), die mehr oder weniger stark miteinander versintert sind 
und dadurch harte Agglomerate bilden. Als harte Agglomerate bezeichnet man Partikel, 
die während des Syntheseprozesses interpartikuläre Feststoffbrücken zueinander ausge-
bildet haben, weiche Agglomerate hingegen werden durch eher schwächere van der 
Waals Kräfte zusammen gehalten und sind durch geringe mechanische Krafteinwirkung 
wieder lösbar [78]. Eine solche Krafteinwirkung kann durch eine Mahlung der Partikel er-
folgen. Dabei wird eine Zerkleinerung erzielt, indem die von den Mahlkugeln erzeugte 
mechanische Bewegungsenergie auf das zu mahlende Material übertragen wird. Die 
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übertragene Energie ist proportional zur Anzahl der Beanspruchungen und zur Beanspru-
chungsintensität. Die Beanspruchungszahl gibt die Anzahl der Beanspruchungsereig-
nisse innerhalb des Mahlraumes an. Da die Anzahl der Beanspruchungen mit dem Ver-
hältnis der Ausgangspartikelgröße zum Mahlkörperdurchmesser ansteigt, ist es von Vor-
teil, für kleine Partikel kleine Mahlkugeln zu verwenden. Die Beanspruchungsintensität 
nimmt zwar proportional zu der Masse Mahlkugeln ab, jedoch lässt sich dieser Umstand 
teilweise durch höhere Beanspruchungsgeschwindigkeiten ausgleichen [102]. 
 
Abb. 31: TEM Aufnahme von Siliciumnanopartikel aus dem Heißwandreaktor  
(Messung: H. Grimm) 
Eine Reduktion der Partikelgröße bezüglich der weiteren Verarbeitung und Nutzung hatte 
verschiedene Vorzüge. Zum einen konnte man eine homogenere Verteilung der Partikel 
im späteren Komposit gewährleisten und zum anderen durch kleinere Partikel auf eine 
bessere zyklische Performance hoffen (vgl. Abb. 8 [7]). 
6.1.3 Partikelgrößenbestimmung 
Die Partikelgrößenverteilung von Siliciumnanopartikeln aus dem Heißwandreaktor wurde 
mittels dynamischer Lichtstreuung vor und nach dem Mahlvorgang bestimmt (siehe Ab-
schnitt 4.6). Für die DLS wurden die Silicumpartikel in Ethanol dispergiert. Der Mahlvor-
gang sollte möglichst wenige Verunreinigungen in das Material einbringen, die vor allem 
durch Abtrag der Mahlkörper hervorgerufen werden. Aus diesem Grund wurde Zirkoni-
umoxid als Material für die Innenverkleidung der Mühle und die Mahlkugeln ausgewählt. 
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Selbst wenn es in diesem Fall zu geringen Verunreinigungen gekommen wäre, wären 
diese auf Grund des inerten Charakters von ZrO2 für die elektrochemischen Eigenschaf-
ten des Materials nicht relevant. 
 
 
Abb. 32: Partikelgrößenverteilung der Siliciumnanopartikel vor und nach Mahlen 
In Abb. 32 ist der prozentuale Anteil der Partikel gegen den Partikeldurchmesser aufge-
tragen. Die gezeigten Kurven stellen eine logarithmische Normalverteilung dar. Der 
Durchschnittsdurchmesser (Modalwert) der Siliciumnanopartikel beträgt vor der Behand-
lung ca. 408 nm und nach dem Mahlschritt ca. 68 nm. Der Polydispersitätsindex (PDI) 
liegt bei den gemahlenen Partikeln bei 0,2 (siehe Anhang 9.6) und ist ein dimensionsloses 
Maß für die Verteilungsbreite. Bei einem PDI unter 0,1 kann man von einer monodisper-
sen Partikelverteilung sprechen [103], ein PDI von 0,2 deutet auf eine relativ enge Parti-
kelverteilung hin [104]. 
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6.1.4 Bestimmung der BET-Oberfläche und der resultierenden Partikelgröße 
Mittels Stickstoffabsorption konnte die BET-Oberfläche von gemahlenen Siliciumpartikeln 
bestimmt werden. Diese beträgt 19 m2 g–1 (vgl. Tabelle 2 und Anhang 9.1). 
Tabelle 2: Ergebnisse der BET Messung an Si-NP 
BET-Oberfläche C-Konstante Partikelgröße 
19 m2 g–1 43 (Tabelle 3) 137 nm 
 
Die Dichte von Silicium beträgt 2,34 g cm–3, mit ihr lässt sich aus der BET-Oberfläche die 
zugehörige Partikelgröße berechnen, unter der Annahme, dass alle Partikel sphärisch 
und nicht porös sind [105]. Mittels Formel 25 ergibt sich so für die Partikelgröße ein Wert 
von 137 nm. In der Gleichung beschreibt dBET die Partikelgröße, S die BET-Oberfläche 
und ρ die theoretische Dichte des Materials. 
 
dBET	=	 6
ρS      Formel 25 
 
Der erhaltende Wert für die Partikelgröße stimmt gut mit dem Ergebnis überein, welches 
mittels DLS (Abschnitt 6.1.3) ermittelt wurde. Ein genauer Vergleich ist jedoch schwierig, 
da mittels DLS-Methode die Größenverteilung in einer Dispersion gemessen wird, wäh-
rend bei der BET-Messung lediglich, unter der Annahme sphärischer Partikel, von der 
Oberfläche auf die Partikelgröße zurückgeschlossen wird. 
Aus der BET-Messung lässt sich ebenfalls ein Wert für die C-Konstante [106] ablesen, 
diese beschreibt den relativen Fehler zwischen einer Single- und Multipoint-Messung und 
ergibt sich aus folgender Gleichung: 
 
C	=	 si +1      Formel 26 
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wobei s die Steigung der BET-Geraden und i den Ordinatenabschnitt der BET-Geraden 
repräsentiert. Wie aus Tabelle 3 zu entnehmen, ist der relative Fehler kleiner, je größer 
die C-Konstante ist. Eine C-Konstante mit einem Wert von ca. 43 deutet auf einen Feh-
ler hin, der sich im Bereich der zweiten Nachkommastelle befindet. 
Tabelle 3: C-Konstante 







Silicium besitzt eine kubische Kristallstruktur, exakter gesagt, eine Diamantstruktur im ku-
bisch-flächenzentrierten Kristallgitter (face-centered cubic, fcc) mit einer Basis aus zwei 
Atomen (Abb. 33). Das erste Atom befindet sich auf der Ecke des Würfels, das andere 
liegt auf dessen Raumdiagonale. In dieser Anordnung ergibt es sich, dass sich jedes Atom 
im Mittelpunkt eines Tetraeders aufhält. 
 
Abb. 33: Diamantstruktur des kubisch flächenzentrierten Gitters mit einer Basis aus zwei Ato-
men (rot markiert), a = Kantenlänge [107] 
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Abb. 34: XRD-Diagramm von Siliciumnanopartikeln und durch  
Rietveld-Verfeinerung angepasstes Beugungsdiagramm 
Das XRD-Diagramm (Abb. 34) von unbehandelten Siliciumnanopartikeln wurde mit 
Cu-Kα-Strahlung (λ = 154 pm) aufgenommen und durch Rietveld-Verfeinerung (MAUD) 
ausgewertet. Die einzelnen Peaks sind eindeutig Silicium zuzuordnen, da sie das kubisch 
flächenzentrierte Gitter von Silicium wiederspiegeln. Die Bragg-Gleichung für ein kubi-
sches System ist in Formel 27 zu finden. Dabei steht a für die Gitterkonstante, während 
h, k und l (Miller‘sche Indizes) die jeweilige Ebene im Kristallgitter beschreiben. 
Im Vergleich zu grobkristallinem Material zeigen sie eine deutliche Signalverbreiterung. 
Aufgrund ihrer Größe sind in Nanopartikeln wesentlich weniger Netzebenen vorhanden 
als bei ihren größeren Pendants. Dies führt dazu, dass nicht alle kohärenten Streuungen 
um den Braggwinkel θ ausgelöscht werden. Aus diesem Grund erscheinen die Peaks von 
Nanomaterialien in XRD-Diagrammen verbreitert [25]. Die Auswertung der Rietveld Ver-
feinerung ergab eine Kristallgröße von 40 nm und eine Gitterkonstante von 5,43 Å. Dieses 
Ergebnis liegt in der gleichen Größenordnung wie die Primärpartikel aus den TEM-Auf-







 + k2 + I2)     Formel 27 
Auffällig ist des Weiteren, dass das XRD-Spektrum einen amorphen Untergrund zeigt. 
Dieser ist vermutlich auf die Anwesenheit von amorphem Silicium zurückzuführen, das 
durch chemische Gasphasenabscheidung an der heißen Reaktorwand entstanden ist 
[75]. 
6.1.6 Elektrochemische Charakterisierung 
Die elektrochemische Charakterisierung der Siliciumnanopartikel erfolgte durch Cyclo-
voltammetrie (CV). Mit dieser Methode lässt sich auf Basis von Vergleichsmessungen 
identifizieren, ob und wie die Siliciumnanopartikel Lithium aufnehmen. Für die Messung 
wurde eine Graphit-Silicium Elektrode angefertigt und in einer Halbzelle (Knopfzelle, s. 
Abschnitt 5.4) verbaut. Die in Abb. 35 aufgetragene spezifische Stromdichte ist hier wie 
auch bei allen weiteren Messungen auf den Anteil an Aktivmasse in der Elektrode bezo-
gen, Materialien, die nicht oder nur vernachlässigbar zur Ladungsspeicherung dienen 
(Binder, Ruß, Stromableiter, usw.), wurden nicht berücksichtigt. 
 
Abb. 35: Cyclovoltammogramm Probe 9 (siehe Tabelle 1) 













































Da die hier gemessene Elektrode aus einer Graphit-Silicium Mischung besteht (siehe Ta-
belle 1), sind sowohl graphit-typische (vgl. Abb. 36), als auch Silicium-typische Signale 
(vgl. Abb. 37) im Cyclovoltammogramm (Abb. 35) zu erkennen.  
Die Graphit-typischen Peaks 1-3 auf der Anodenseite stehen für folgende Redoxüber-
gänge [108]: 
 
1) (0,12 V): 2 LiC6	⇆ LiC12 + Li    Formel 28 
2) (0,16 V): 9 LiC12	⇆ 4 LiC27 + 5 Li    Formel 29 
3) (0,23 V): 2 LiC36 ⇆ LiC72 + Li     Formel 30 
 
 
Abb. 36: CV von reinem Graphit (Scanrate 10 µV s–1) [109] 
Zwei der drei erwarteten kathodischen Peaks von Graphit (s. Abb. 36) werden im Cyclo-
voltammogramm durch die Siliciumpeaks überlagert. Diese Peaks entsprechen den Lithi-
ierungen, die in Formel 28 und Formel 29 dargestellt sind. Sie wären theoretisch im Dia-
gramm zwischen 0,1 und 0,2 V zu finden. Lediglich ein Peak bei ca. 0,15 V (4) kann im 
Cyclovoltammogramm Graphit zugeordnet werden und ist vermutlich der Lithiierungsre-
aktion entsprechend Formel 30 zuzuordnen. 
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Abb. 37: CV von nanostrukturiertem Silicium (Scanrate 20 µV s–1) [110] 
Für Silicium lassen sich zwei anodische Peaks bei 0,30 V und 0,47 V sowie ein bis zwei 
kathodische Peaks bei 0,01 V und 0,22 V erkennen, die mit Ergebnissen aus der Literatur 
[111] übereinstimmen. Im sogenannten kathodischen Prozess formt sich eine Silicium-
Lithium-Legierung. Während der ersten Lithiierung erkennt man einen Peak bei 0,01 V (s. 
Signal c, Abb. 35) im Cyclovoltammogramm, der der Lithiumeinlagerung in amorphes Si-
licium zuzuordnen ist. Anschließend erfolgt im anodischen Prozess die Lithiumextraktion. 
Auf der Anodenseite der CV (Abb. 35) lassen sich zwei Peaks bei 0,30 V (a) und 
0,47 V (b) erkennen. Diese gehören zu der Delithiierung zweier Siliciumphasen entspre-
chend Formel 31 und Formel 32 [111, 112]. 
 
LixySi ⇆ LixSi + y	Li     Formel 31 
 LixSi ⇆ x	Li + Si      Formel 32 
 
Ab dem zweiten Zyklus ändert sich die Gestalt des Cyclovoltammogramms. So erscheint 
ein weiterer Kathodenpeak bei 0,22 V (Signal d in Abb. 35), der für die Bildung einer 
Li15Si4 Phase steht [113]. Allgemein kann man erkennen, dass die Peakströme bei den 
weiteren Zyklen zunehmen, was einem „Aktivierungseffekt“ der Elektrode zugeordnet 
werden kann und mit der SEI-Bildung zusammenhängt [114]. 
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Die hier gemessene Anode, die aus 20% Siliciumnanopartikeln und 60% Graphit besteht 
(vgl. Tabelle 1), hat eine theoretische Kapazität von 1063 mAh g–1. Theoretische Kapazi-
täten von Elektroden lassen sich aus den Anteilen der Aktivmaterialien berechnen (Formel 
33). 
CGesamt	=	CSiASi	+	CCBC     Formel 33 
 
Die theoretische Gesamtkapazität CGesamt der Elektrode ergibt sich aus der theoretischen 
Kapazität von Silicium CSi (4200 mAh g–1), dem Anteil an Silicium in der Elektrode ASi, der 
theoretischen Kapazität von Graphit CC (372 mAh g–1) und dem Anteil an Graphit in der 
Elektrode BC.  
Berechnet man das Integral aus dem Cyclovoltammogramm (Abb. 35), kann man unter 
Berücksichtigung der Scanrate die tatsächliche spezifische Kapazität C der Anode ent-
sprechend Formel 34 berechnen. Dafür benötigt man allerdings Kenntnis über die ge-
wählte Vorschubspannung υ (V s–1), die angelegte Spannung U und den resultierenden 
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Für den ersten Zyklus aus Abb. 35 ergibt sich eine tatsächliche spezifische Kapazität von 
1046 mAh g–1, was nahezu exakt der theoretischen Kapazität entspricht und eindeutig 
belegt, dass das Silicium vollständig elektrochemisch aktiv ist (vgl. Abb. 9). 
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6.2 Si/C-Komposit 
Nach der Synthesevorschrift in Abschnitt 5.2 ist das Si/C-Komposit, ausgehend von Bor-
dotierten und gemahlenen Siliciumnanopartikeln aus dem Heißwandreaktor, synthetisiert 
worden. Die folgenden Unterkapitel gehen auf die Charakterisierung des Si/C-Komposits 
ein und zeigen seine elektrochemischen Eigenschaften auf. 
6.2.1 Spektroskopische Untersuchungen 
Um zu überprüfen, inwieweit die Funktionalisierung der Siliciumnanopartikel gelungen ist, 
d.h. ob eine Beschichtung der Siliciumpartikel realisiert werden konnte, wurde ein FTIR 
Spektrum von den funktionalisierten Materialien aufgenommen. Darüber hinaus lässt sich 
aus den Intensitäten und dem Auftreten verschiedener FTIR-Signale erkennen, ob die 
Silylierung auch quantitativ erfolgreich war. 






















    H4-x-Si-Si
Si-O-Si






Abb. 38: FTIR-Spektrum funktionalisierter Siliciumnanopartikel (x = 1,2,3) 
Das in Abb. 38 gezeigte FTIR-Spektrum wurde nach Silylierung der Siliciumnanopartikel 
(s. Formel 18) aufgenommen. Im Spektrum lassen sich die gleichen Si-Hx und Si-Ox 
Schwingungen, wie in dem FTIR-Spektrum von reinen Siliciumnanopartikeln (Ab-
schnitt 6.1.1) erkennen. Zusätzlich treten weitere Signale auf, die der Funktionalisierung 
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der Partikel zuzuordnen sind. Man findet die symmetrische Streckschwingung der Methyl-
gruppen –CH3 bei 2965 cm–1 und die zugehörigen asymmetrischen Streckschwingungen 
bei 1932 cm–1 und 2850 cm–1. Auch die Deformationsschwingungen der Methylgruppen 
lassen sich im FTIR-Spektrum finden. Die symmetrische Deformationsschwingung liegt 
bei 1376 cm–1 und die asymmetrischen Deformationsschwingungen bei 1459 cm–1 und 
bei 1422 cm–1 [68]. Des Weiteren findet man die symmetrische Schwingung von O-Si-C 
bei 1256 cm–1, die auf die Silylgruppe hindeutet [116]. 
Es finden sich zusätzlich kleinere Peaks zwischen 1690 und 1750 cm–1. Diese sind ver-
mutlich auf restliche Luftfeuchtigkeit im Probenraum zurückzuführen [117]. Um die Ab-
sorptionsbanden von Wasserdampf und CO2 aus der Luft zu eliminieren, wird der Pro-
benraum des FTIRs für die Messung evakuiert. Die Peaks in Abb. 38 zeigen jedoch, dass 
die Evakuierung des Probenraums zur Entfernung der Restfeuchte offensichtlich unvoll-
ständig war. 
 
Abb. 39: Schematische Darstellung von einem silylierten Siliciumnanopartikel 
Obwohl die Silylierungsreagenzien, wie in Abschnitt 5.2 bereits erläutert, im Überschuss 
zu den Siliciumpartikeln hinzugegeben wurden, verlief die Funktionalisierung nicht quan-
titativ. Zwar lassen sich ohne Vergleichsmessung keine quantitativen Aussagen treffen, 
jedoch kann man in Abb. 38 erkennen, dass die H-Si-O-Peaks auch nach der Funktiona-
lisierung noch vorhanden sind. Ursache dafür ist zum einen die Wasserstoffterminierung 
der Silicium-Oberfläche und zum anderen die sperrige Struktur der Silyl-Gruppen, die eine 
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weitere Silylierung aus sterischen Gründen nicht zulassen [118]. Dass die anschließende 
Dispergierung der funktionalisierten Partikel in organischen Lösungsmitteln trotzdem er-
folgreich war, lässt sich ebenfalls durch den voluminösen Charakter der Silyl-Gruppen 
erklären. Diese breiten sich über der Oberfläche der Nanopartikel aus und schirmen so 
hydrophile Areale ab [119]. Abb. 39 zeigt die schematische Darstellung einer solchen Ab-
schirmung. 
6.2.2 Elektronenmikroskopische Aufnahmen 
In der TEM Aufnahme des hergestellten Si/C-Komposits lässt sich erkennen, dass die 
Siliciumnanopartikel (dunklere Bereich, s. Abb. 40, 1) regelmäßig verteilt in einer amorph-
wirkenden Matrix (Abb. 40, 2) vorliegen. 
 
Abb. 40: TEM Aufnahme des Si/C-Komposits (Messung: H. Grimm) 
Um genaue Strukturen deutlich zu machen, muss man allerdings höher aufgelöste Auf-
nahmen betrachten. Abb. 41 zeigt eine Aufnahme, die mit dem hochauflösenden TEM 
erstellt wurde. Im linken Bild (Abb. 41a) erkennt man im Inneren des Komposits verschie-
dene Kristallebenen. Misst man die Abstände zwischen den abgebildeten Strukturlinien, 
so erhält man für die Linien einer Ausrichtung Abstandswerte von 0,31 nm und für Linien 
einer weiteren Ausrichtung Werte von 0,19 nm. Diese Abstandswerte entsprechen den 
Gitterabständen der 111-Ebene bzw. der 220-Ebene von Silicium (vgl. Abb. 34). Mit 
Kenntnis über die Gitterkonstante a (5,43 Å, siehe XRD Messung, Abschnitt 6.1.5) und 
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über die jeweilige Ebene, die durch die Miller‘schen Indizes h, k und l beschrieben wird, 
lassen sich der Gitterabstände d ebenfalls berechnen (Formel 35). So ergibt sich für die 
111-Ebene ein Wert von 0,31 nm, während sich für die 220-Ebene ein Netzebenenab-
stand von 0,19 nm berechnen lässt. Die berechneten Werte stimmen mit den gemesse-
nen sehr gut überein, so dass man davon ausgehen kann, dass sich die Kristallstruktur 
der Siliciumnanopartikel im Si/C-Komposit nicht von den ursprünglichen Siliciumnanopar-
tikeln unterscheidet. 
d	= a2
h2+	k2+	l2      Formel 35 
 
Zusätzlich kann man in Abb. 41a am äußeren Rand des Komposits die Schlieren des 
amorphen Kohlenstoffs erkennen, der die Siliciumnanopartikel umgibt. Die rechte Auf-
nahme (Abb. 41b) zeigt eine Kohlenstoffkarte, das heißt der Kohlenstoff wird in dieser 
Aufnahme heller dargestellt als der Rest des Komposits. Es ist festzustellen, dass die 
Hülle im Wesentlichen kein Silicium enthält, was den Schluss nahelegt, dass die Silicium-
nanopartikel über den Polymer/Pyrolyseprozess in Kohlenstoff eingebettet werden konn-
ten und sich nicht außerhalb der Matrix befinden. 
 
Abb. 41: HR-TEM-Aufnahme des Si/C-Komposits (a) und Kohlenstoffkarte (b)  
(Messung: R. Theißmann) 
73 
6.2.3 Partikelgrößenbestimmung 
Nach der Pyrolyse hatten die Carbonisatpartikel einen Durchmesser von einigen Millime-
tern (vgl. Abb. 24). Da die Partikel für eine Nassmahlung (Microcer, NETZSCH/ 
max. Mahlkugeldurchmesser 0,3 mm) zu groß waren, wurden sie zunächst mit einer Pla-
netenmühle (Pulverisette 6, FRITSCH, Mahlkugeldurchmesser 2,0 cm) trocken vermah-
len. Nach dem Trockenmahlschritt hatten die Partikel einen Durchmesser kleiner 0,1 mm. 
Da dies für die weiteren Prozessschritte immer noch zu groß war, erfolgte des Weiteren 
ein Nassmahlschritt, der aber, vermutlich aufgrund der immer noch zu groben Partikel, 
keine merkliche Veränderung der Partikelgröße mit sich brachte. Zusätzlich war die Par-
tikelgrößenverteilung zu inhomogen, um eine sinnvolle Partikelgrößenbestimmung mit 
DLS durchzuführen. Aus diesem Grund wurde an dieser Stelle auf eine Darstellung der 
Partikelgrößenverteilung verzichtet. 
6.2.4 Bestimmung der BET-Oberfläche und der Porosität 
Wie in Absatz 5.2 beschrieben, wurde das Si/C-Komposit nach der Carbonisierung ther-
misch mit einem Wasserstoff/Stickstoff Gemisch behandelt. Diese Prozedur hat dazu bei-
getragen, Verunreinigungen wie Sulfatreste aus dem Carbonisat zu entfernen. Aus der 
Reaktion von Sulfatresten und Wasserstoff entstanden H2S(g) und H2O(g) (Formel 36). 
Durch Entweichen der flüchtigen Komponenten aus der Matrix ist eine poröse Struktur im 
Komposit erzeugt worden. 
 
S + H2 → H2S    Formel 36 
 
Mittels Stickstoffabsorption konnten die Oberfläche und die Porosität des Si/C-Komposits 
bestimmt werden. Zur Bestimmung der adsorbierten Gasmenge Γ, die für die BET-Iso-
therme (Formel 14) benötigt wird, bedarf es einer Angabe über die Dichte ρ des zu mes-



































mR    Formel 37 
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In Formel 37 beschreibt m Masse der Probe, R die ideale Gaskonstante, pR die Manome-
teranzeige bei TR (Raumtemperatur) und p die Manometeranzeige beim Eintauchen von 
Vi in Stickstoff. Vi und Vii entsprechen den jeweiligen Teilvolumina. 
Da keine Möglichkeit zur Dichtebestimmung des Produktes zugänglich war, musste zuvor 
die Dichte des selbstsynthetisierten Komposits durch andere Methoden abgeschätzt wer-
den. Zu diesem Zweck wurde in einem separaten Versuch lediglich eine Kohlenstoffmatrix 
ohne Siliciumpartikel hergestellt. Die Dichte von amorphem Kohlenstoff kann zwischen 
2,26 und 3,51 g cm–3 liegen, je nachdem ob die Kohlenstoffatome eher sp2 (Graphitstruk-
tur) oder sp3 (Diamantstruktur) hybridisiert vorliegen. In einer Raman-Messung (Argon-
Ionen Laser, 532 nm) des Kohlenstoffs sind zwei markante Banden zu erkennen (siehe 
Abb. 42). Dabei entspricht die D-Bande bei 1336 cm–1 dem Anteil an sp3-hybridisierten 
Kohlenstoff, während die G-Bande bei 1582 cm–1 für den Anteil an sp3-hybridisiertem Koh-
lenstoff steht [120]. 


















Abb. 42: Ramanspektrum der Kohlenstoffmatrix (ohne Siliciumpartikel) (Messung: G. Prinz) 
In Abb. 42 sieht man, dass die D-Bande etwas größer als die G-Bande ist. Es ist deshalb 
zu vermuten, dass die Kohlenstoffmatrix einen höheren Anteil an sp3-hybridisiertem Koh-
lenstoff besitzt, allerdings lässt sich dies nicht weiter spezifizieren. Deshalb wurde für die 
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Kohlenstoffmatrix eine Dichte von 2,94 g cm–3 angenommen. Mittels Standardabwei-
chung [121] lässt sich für diesen Wert ein Fehler von ±0,62 g cm–3 berechnen. Da weitere 
Fehler, für die aus der Dichte resultierenden Größen vernachlässigbar klein wären, wer-
den sie an dieser Stelle nicht weiter aufgeführt. Die Mischdichte ρM (Formel 38) des Si/C-
Komposits lässt sich aus der geschätzten Dichte für den Kohlenstoff (2,94 g cm–3) und 
der Dichte für Silicium (2,34 g cm–3) mit Kenntnis über die Zusammensetzung des Kom-
posits (Abschnitt 6.2.6) berechnen
 





      Formel 38 
 
In Formel 38 steht m1 für den Massenanteil von Silicium im Komposit, m2 steht für den 
Massenanteil von Kohlenstoff und ρ1 bzw. ρ2 für die Dichte von Silicium bzw. Kohlenstoff. 
Die gemessene BET-Oberfläche des Si/C-Komposits beträgt ca. 38 m2 g–1 (vgl. Tabelle 4 
und Anhang 9.2). Dieser Wert mag verhältnismäßig gering erscheinen, ist aber deutlich 
höher als die spezifische Oberfläche des eingesetzten Siliciums und auch deutlich höher 
als die BET-Oberfläche von handelsüblichen Anodengraphiten, die in der Regel kleiner 
als 10 m2 g–1 beträgt. Eine geringe BET-Oberfläche ist von großer Bedeutung, da sie in 
Zusammenhang mit der SEI-Bildung den irreversiblen Kapazitätsverlust in den ersten 
Zyklen bestimmt [124]. 
Tabelle 4: Ergebnisse der BET Messung am Si/C-Komposit 
BET-Oberfläche C-Konstante Porengröße Porenvolumen 
38 m2 g–1 246 (Tabelle 3) 848 pm 0,02 ml g–1 
 
Mit der Information über Mischdichte und die BET-Oberfläche S lassen sich zusätzlich 
das Porenvolumen Vp (Formel 39), sowie die durchschnittliche Porengröße bzw. der Po-
renradius r (Formel 40) bestimmen. In Formel 39 repräsentiert R die ideale Gaskonstante, 
T die Temperatur von flüssigen Stickstoff, Vm das molare Volumen von Stickstoff, Va das 
adsorbiertes Gasvolumen und pU den Umgebungsdruck. 
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Vp	=	 VmVapuRT       Formel 39 
 
r		=	 2	VpS       Formel 40 
 
Aus der BET-Messung ergibt sich für das in dieser Arbeit hergestellte Si/C-Komposit ein 
Porenvolumen von ca. 0,02 ml g–1 und ein durchschnittlicher Porendurchmesser von 
848 pm. Da der Ionenradius der Lithium-Ionen bei 76 pm liegt, sind die Poren im Komposit 
groß genug, um die Lithium-Ionen hindurch diffundieren zu lassen [125]. 
Wie schon bei den Siliciumnanopartikeln aufgeführt (Abschnitt 6.1.4), lässt sich mit For-
mel 25 auch die Partikelgröße des Si/C-Komposits berechnen. Da dieser Berechnung 
allerdings die Oberfläche des Komposits zu Grunde liegt, welche durch die Erzeugung 
einer Porenstruktur zusätzlich vergrößert wurde, ist die Berechnung an dieser Stelle we-
nig aussagekräftig und wird deshalb nicht aufgeführt. 
6.2.5 Röntgenstrukturanalyse 
Die Ergebnisse der Kristallstrukturuntersuchung des Si/C-Komposits sind in Abb. 43 dar-
gestellt. In dem aufgenommenen Diffraktogramm kann man nach der Synthese des Si/C-
Komposits immer noch die Peaks der Siliciumnanopartikel (kubisches Bravais-Gitter) er-
kennen. Zusätzlich zu den Siliciumpeaks kann man auch eine Erhebung bei ca. 23° er-
kennen, die dem Vorhandensein von amorphem Kohlenstoff im Komposit zugeordnet 
werden kann [126]. 
Durch Rietveld-Verfeinerung (MAUD) wurde die Kristallgröße der Partikel bestimmt (siehe 
auch Abschnitt 6.1.5). Verglichen mit der Kristallinität der unbearbeiteten Siliciumnano-
partikel aus dem Heißwandreaktor, hat sich die Kristallgröße des Siliciums nicht geändert 
und beträgt nach wie vor ca. 40 nm. Folglich ist es während des Mahlprozesses oder 
weiterer Verarbeitungsschritte der Siliciumnanopartikel zu keiner mechanisch oder ther-
misch induzierten Phasenumwandlung oder zur Amorphisierung der Partikel gekommen. 
Das bedeutet, dass sich durch den Mahlschritt lediglich die Agglomeratgröße der Silcium-
partikel geändert hat, jedoch nicht die mittlere Kristallitgröße. 
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Abb. 43: Röntgenstrukturdiffraktogramm (XRD) des Si/C-Komposits 
6.2.6 Untersuchung der vorhandenen Elemente 
Die Elementaranalyse wurde vom akkreditierten Labor für Mikroanalytik und Thermoana-
lyse der Universität Duisburg-Essen durchgeführt. Es konnten die Elemente Kohlenstoff 
und Schwefel (aus dem verwendeten Oleum), sowie gebundener Sauerstoff im Si/C-Kom-
posit bestimmt werden (Tabelle 5). Das Labor kam zu folgendem gemittelten Ergebnis 
(vgl. Anhang 9.11): 








Silicium selbst konnte nicht nachgewiesen werden, da ein Aufschluss mit HF im Labor für 
Mikroanalytik nicht möglich war. Da sich keine anderen Elemente in dem Produkt befinden 


























sollten und auch mittels EDX (Abb. 44) keine anderen Elemente nachgewiesen werden 
konnten, kann man davon ausgehen, dass der Anteil von Silicium im Komposit bei 
ca. 36m% liegen muss. 



















Abb. 44: EDX des Si/C-Komposits (Aktivmaterial 43) (Messung: H. Grimm) 
6.2.7 Elektrochemische Charakterisierung 
Wie Tabelle 1 zu entnehmen ist, besteht die aus der Probe 43 hergestellte Elektrode aus 
dem Si/C-Komposit, Leitruß und Binder. Da sich kein zusätzlicher Graphit in der Elektrode 
befindet und die im Komposit enthaltene Kohlenstoff-Spezies offensichtlich kein Lithium 
interkaliert, sind im zugehörigen Cyclovoltammogramm (Abb. 45) nur die bekannten ano-
dischen (0,45 V (a) und 0,28 V (b)) und kathodischen Silicium-Peaks (0,06 V (c) und 
0,22 V (d)) zu finden [111]. Des Weiteren findet man im ersten Zyklus einen breiten ka-




Abb. 45: Cyclovoltammogramm von Probe 43 (siehe Tabelle 1) (Messung: S. Wennig) 
Während Peak c die Lithiumaufnahme im amorphen Silicium repräsentiert, tritt ab dem 
zweiten Zyklus ein zusätzlicher kathodischer Peak d auf, der mit der Bildung einer Li15Si4-
Phase zusammenhängt. Die Zuordnung der einzelnen Peaks zu den jeweils stattfinden-
den Reaktionen wurde bereits in Abschnitt 6.1.6 erörtert. 
Die theoretische Gesamtkapazität CGesamt der Elektrode lässt sich, wie in Formel 33 gezeigt 
berechnen. Sie beträgt 1465 mAh g–1 und setzt sich aus der theoretischen Kapazität von 
36% Silicium (4200 mAh g–1) und der theoretisch möglichen Kapazität von Kohlenstoff 
(372 mAh g–1) zusammen (vgl. Formel 33). 
Mit dem Integral unter dem Cyclovoltammogramm (Abb. 45) und Kenntnis über die Scan-
rate lässt sich die tatsächliche spezifische Kapazität der Anode berechnen (Formel 34). 
Für den ersten Zyklus aus Abb. 45 erhält man eine spezifische Kapazität von 1560 mAh g–
1
. Dieser Wert liegt leicht über dem theoretisch zu erwarteten Wert und in der Nähe der 
Anfangskapazität (1500 mAh g–1), die im ersten Zyklus (siehe Abb. 46) erreicht wird. Der 
Grund für die im Vergleich zur theoretischen Kapazität erhöhte Anfangskapazität liegt in 
der Bildung der Elektrodendeckschicht (SEI), die zusätzliche Lithium-Ionen verbraucht, 
was ebenfalls durch eine niedrigere Effizienz von 89% im ersten Zyklus bestätigt wird. 







































Abb. 46: Galvanostatische Zyklisierung von Probe 44 (siehe Tabelle 1) dargestellt ist der Kapa-
zitätsverlust bei unterschiedlich hohen C-Raten (Messung: S. Wennig) 
Das Zyklenverhalten des Si/C-Komposits wurde bei unterschiedlichen C-Raten (Abb. 46) 
untersucht, wobei die C-Rate für den jeweiligen Lade- und Entladeprozess immer gleich 
blieb. Durch unterschiedlich hohe C-Raten lässt sich die Stromfestigkeit der Anode testen. 
Gemeint ist damit die Fähigkeit, Lithium-Ionen in einer gewissen Geschwindigkeit aufzu-
nehmen und wieder abgeben zu können. Die Entladungstiefe (DOD) betrug während der 
Messung 100%. Der irreversible Kapazitätsverlust nach dem ersten Zyklus betrug ledig-
lich 11% und beschreibt den prozentualen Unterschied zwischen der ersten Entlade und 
der ersten Ladekapazität. Bei höheren C-Raten kam es nach mehreren Zyklen zu einem 
höheren Kapazitätsverlust, so dass die Kapazität mit 600 mAh g–1 nach 75 Zyklen nur 
noch 40% der Anfangskapazität betrug. Da im ersten Zyklus die SEI-Bildung stattfindet, 
wird der weitere Kapazitätsverlust immer auf den zweiten Entladevorgang bezogen, dies 
ist allerdings eine reine Festlegungssache. Der Kapazitätsabfall bei höheren C-Raten 










































































































































































deutet darauf hin, dass der Innenwiderstand in der gemessenen Anode zu hoch, bzw. die 
elektrische und/oder ionische Leitfähigkeit eben dieser zu niedrig ist. So ist es bei höheren 
Lade- bzw. Entladeströmen nicht möglich, dass alle Lithium-Ionen von der Anode aufge-
nommen werden bzw. die Anode verlassen können. Dennoch ist die verbliebene Restka-
pazität höher als bei Messungen von reinen Siliciumnanopartikeln, die nach 75 Zyklen nur 
noch 30% der Anfangskapazität besaßen (vgl. Abschnitt 2.1.1.1). 
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6.3 Si/PANI-Komposit 
Nach der zuvor diskutierten Synthesevorschrift (in Abschnitt 5.3 beschrieben) wurden 
zwei Si/PANI-Komposite (Probe 56 und Probe 58) mit unterschiedlich hohen Anteilen an 
Polyanilin hergestellt. Ausgangsmaterial waren in beiden Fällen die zuvor diskutierten SiIi-
ciumnanopartikel (vgl. Abschnitt 6.1). In den folgenden Kapiteln werden besonders die 
elektrochemischen Eigenschaften der beiden Si/PANI-Komposite miteinander und dem 
Si/C-Komposit verglichen. 
6.3.1 Si/PANI-Komposit Probe 56 
Um eine möglichst hohe Kapazität des Aktivmaterials zu erzielen, wurde das erste 
Si/PANI-Komposit mit einer geringeren Menge Polyanilin gefertigt. Der Polyanilinanteil 
wurde mittels TGA bestimmt, zusätzlich wurde die elektrochemische Aktivität des Kom-
posits überprüft. 
6.3.1.1 Thermogravimetrie 
Lithium-Ionen-Batterien haben normalerweise eine Betriebstemperatur zwischen 20 und 
40°C, im Regelfall sollte es bei einer thermogravimetrischen Analyse folglich keine Prob-
leme mit der Temperaturstabilität von Polyanilin geben. Allerdings müssen die Elektroden 
vor dem Zusammenbau getrocknet werden, um überschüssiges Wasser zu entfernen 
(90°C über Nacht im Vakuum). Restwasser in der Zelle hätte einen fatalen Einfluss auf 
das Zellleben. Durch Wasserreste wird das Leitsalz im Elektrolyten hydrolisiert, wodurch 
größere Mengen HF freigesetzt werden, die wiederum die SEI auf der Elektrodenoberflä-
che angreifen [128] (vgl. Abschnitt 2.3).  
Um zu überprüfen, ob das Si/PANI-Komposit die Trockenprozedur überstanden hat und 
um den Anteil an Polyanilin im Komposit zu identifizieren, wurden thermogravimetrische 
Messungen des Si/PANI-Komposits (Probe 46) unter Sauerstoffatmosphäre angefertigt. 
Es ist zu erwarten, dass sich im gewählten Temperaturbereich lediglich Polyanilin zer-
setzt, deswegen lässt sich aus der thermogravimetrischen Analyse dieses Komposits 
(Abb. 47), aufgrund des Massenverlustes bis 400°C, ein Polyanilinanteil von ca. 22,5% 
bestimmen. Folglich beinhaltet das Aktivmaterial ca. 77,5% Silicium. Ebenso zeigt die 
TGA, dass bis ca. 130°C keine Zersetzung des Aktivmaterials respektive des Polyanilins 
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erfolgt und so die gewählte Trockenprozedur dem Aktivmaterial in keiner Weise schadet. 
In der TGA ist des Weiteren zu erkennen, dass die Masse des Komposits ab ca. 500°C 
wieder steigt, was auf die Bildung von SiO2 hindeutet. Der genaue Zersetzungsprozess 
von Polyanilin wird beim zweiten Si/PANI-Komposit (Abschnitt 6.3.2.6) detaillierter erör-
tert, da beim zweiten Komposit sowohl unter Sauerstoff- als auch unter Heliumat-
mosphäre gemessen werden konnte. 















Abb. 47: Thermogravimetrische Analyse des Aktivmaterials 56 (siehe Tabelle 1) unter  
Sauerstoffatmosphäre 
6.3.1.2 Elektrochemische Charakterisierung 
Um herauszufinden, ob Polyanilin im Si/PANI-Komposit zur Aufnahme von Lithium-Ionen 
beiträgt oder eventuell elektrochemisch instabil ist, wurde ein Cyclovoltammogramm von 
purem Polyanilin (Probe 54) aufgenommen, um so das Redoxverhalten zu untersuchen 
(siehe Abb. 48). Die Zusammensetzung der hierfür präparierten Elektrode ist Tabelle 1, 
Seite 56 zu entnehmen. Wie bei Anodenmaterialien in Lithium-Ionen Halbzellen üblich, 
wurde ein Spannungsfenster zwischen 0 und 1,5 V ausgewählt. Die Stromspitzen, die für 
die Übergänge der verschiedenen Oxidationsstufen von Polyanilin (Leucoemeraldin zu 
Emeraldin, Emeraldin zu Pernigralin und umgekehrt [129]) stehen, sind in der Regel in 
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einem wesentlich höheren Spannungsbereich zu erwarten. Somit ist nicht zu erwarten, 
dass die elektrochemische Leistung des Komposits durch das Polyanilin beeinflusst wird 
[130]. 
 
Abb. 48: CV von Probe 54 (siehe Tabelle 1) (Messung: J.P. Badillo) 
Man erkennt in Abb. 48 ausschließlich einen kathodischen Peak bei ca. 0,5 V. Im anodi-
schen Bereich verläuft das Cyclovoltammogramm unter 0 mAh g–1 was darauf hin deutet, 
dass in diesem Bereich keine weiteren (Rück-)Reaktionen stattfanden. Aus diesem Grund 
kann man davon ausgehen, dass der Peak um 0,5 V nicht mit einer elektrochemischen 
Aktivität von Polyanilin, sondern mit der Zersetzung des Elektrolyten und somit einer SEI-
Bildung im ersten Zyklus zusammenhängt.  
In Abb. 49 findet man die galvanostatische Zyklisierung von Probe 56 (DOD 100%). Wie 
aus Tabelle 1 zu entnehmen ist, wurde die Elektrode (Probe 56) aus 20% Si/PANI-Kom-
posit und 60% Graphit hergestellt, damit lässt sich mit Formel 33 eine theoretische Ge-
samtkapazität von ca. 874 mAh g–1 berechnen. Die tatsächliche Kapazität im ersten Zyk-
lus (Abb. 49) liegt, mit ca. 1000 mAh g–1 etwas über dem theoretischen Wert, was durch 
den zusätzlichen Verbrauch an Lithium-Ionen für die SEI Bildung zu erklären ist. Diese 
Beobachtung wird ebenfalls durch den hohen irreversiblen Kapazitätsverlust von 31% 
nach dem ersten Zyklus bestätigt. Die Effizienz zwischen Laden und Entladen liegt bei 




























den weiteren Zyklen zwischen 97 und 99,9%. Nach 30 Zyklen besitzt das Komposit immer 
noch 80% der Anfangskapazität (bezogen auf den zweiten Entladevorgang). Damit zeigt 
es ein Zyklenverhalten, das sowohl die reinen Siliciumnanopartikel, als auch das Si/C-
Komposits übertrifft. 
 
Abb. 49: Galvanostatische Zyklisierung der Probe 56 (siehe Tabelle 1)  
(Messung: J.P. Badillo) 
6.3.2 Si/PANI-Komposit Probe 58 
Um zu untersuchen, ob und inwieweit die Menge an Polyanilin Einfluss auf die Zyklensta-
bilität hat, wurde der Polyanilinanteil in dem zweiten Komposit (Probe 58, Tabelle 1) er-
höht. In den folgenden Kapiteln ist die umfangreiche Charakterisierung des zweiten 
Si/PANI-Komposits zu finden. 
6.3.2.1 Elektronenmikroskopische Aufnahmen 
Anhand der XRD-Untersuchungen des gemahlenen Siliciums (vgl. Abb. 34) konnte ge-
zeigt werden, dass das Material durch den Mahlprozess nicht amorphisiert. Diese 
Schlussfolgerung lässt sich durch die HR-TEM Aufnahmen des Si/PANI-Komposits 
(Probe 58) bestätigen. In Abb. 50 ist zu erkennen, dass die kristallinen Siliciumpartikel 
homogen von einer amorphen Polyanilinhülle ummantelt sind, die eine Dicke von ca. 
10 nm besitzt. 










































Abb. 50: HR-TEM Aufnahmen des Si/PANI-Komposits (Probe 58) (Messung: R. Theißmann) 
Wie in Abb. 50b dargestellt, hat das hier gezeigte Siliciumpartikel einen Radius von 40 nm, 
inklusive der Polyanilinhülle beträgt der Radius des Partikels 50 nm. Legt man für die 
Siliciumnanopartikel eine mittlere Partikelgröße entsprechend den HR-TEM-Aufnahmen 
von 80 nm zugrunde, so lassen sich auf Basis der Annahme, dass alle Partikel eine ho-
mogene, 10 nm dicke Beschichtung aus PANI aufweisen, die Volumina von Silicium und 
PANI im Komposit berechnen. Für ein 80 nm Siliciumpartikel ergibt sich ein Volumen von 
2,68×105 nm3, während das Volumen des Kompositpartikels mit 5,23×105 nm3 ca. doppelt 
so groß ist. Das bedeutet, dass der Anteil von Polyanilin im Komposit im Bereich von 50% 
liegen muss.  
Wenn nun die Siliciumpartikel beim Ladeprozess durch die Lithiumaufnahme um 300% 
expandieren, wächst ihr Volumen auf 8,04×105 nm3 an. Da das Volumen von Polyanilin 
konstant bleibt, lässt sich nach dem Ladeprozess ein neues Kompositpartikelvolumen von 
1,06×106 nm3 berechnen. Aus den aufgeführten neuen Volumina ist es möglich, einen 
neuen Partikeldurchmesser (58 nm) und Kompositpartikeldurchmesser (63 nm) abzulei-
ten. Durch die neuen Durchmesser erschließt sich, dass die Polyanilinschicht nach einer 
Ausdehnung der Partikel noch 5 nm dick wäre. 
Durch den hohen Anteil an Polyanilin erhält man ein Komposit, in dem die Nanopartikel 
wesentlich homogener von Polymer umgeben sind als in Probe 56 und auch in anderen, 
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in der Literatur beschriebenen Kompositen (vgl. Cai et al. [131]). Wie auch aus der Lite-
ratur [132] bekannt ist, kann es von Vorteil für das Zyklenverhalten sein, wenn die Menge 
an Matrixmaterial (hier: Polyanilin) in größerer Menge vorhanden ist. Da sich die Schicht-
dicke von Polyanilin, in der obigen Berechnung, nach Expansion der Siliciumpartikel hal-
biert, wird klar, dass es nur durch einen hohen Polyanilinanteil im Komposit möglich ist 
eine vollständige Ummantelung der Partikel auch nach einer Ausdehnung zu gewährleis-
ten. 
6.3.2.2 Partikelgrößenbestimmung 
Direkt nach der Polymerisation von Anilin in der Silicium-Dispersion wurde die 
Partikelgrößenverteilung des hergestellten Si/PANI-Komposits (Probe 58) mit DLS 
bestimmt. Es wurde ein durchschnittlicher Partikeldurchmesser (Modalwert) von 832 nm 
mit einer sehr breiten Partikelverteilung festgestellt. Da das Material zusätzlich einige 
größere Partikel enthielt, wurde das frisch synthetisierte Si/PANI-Komposit zur 
Homogenisierung in einer Nassmühle gemahlen, um somit die Prozessierbarkeit zu 
Elektroden zu verbessern. Dabei konnte die Kompositpartikelgröße deutlich reduziert 
werden. Nach mehreren Mahlvorgängen ergab sich letztlich ein Partikeldurchmesser 
(Modalwert) von 102 nm. Der Polydispersitätsindex (PDI) des Endproduktes ist kleiner 0,2 
(siehe Anhang 9.10) und zeugt von einer engen Partikelgrößenverteilung (siehe Abb. 51). 
Der erreichte Kompositdurchmesser ist nur geringfügig größer, als der der gemahlenen 
Siliciumnanopartikel. So kann man davon ausgehen, dass durch das Mahlen Aggregate, 
die sich während der Polymerisation gebildet haben, nahezu vollständig wieder aufgebro-
chen werden konnten. Der Größenunterschied (Durchmesser) zwischen Silicium- und 
Kompositpartikel beträgt ca. 19 nm, was sehr gut mit der beobachteten Dicke der Poly-
merhülle (vgl. HR-TEM-Aufnahmen in Abschnitt 6.3.2.1) übereinstimmt. 
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Abb. 51: Partikelgrößenverteilung des Si/PANI-Komposits vor und nach Mahlvorgängen mit un-
terschiedlichen Mahlkugelgrößen, inklusive der durchschnittlichen Partikeldurchmesser (Modal-
wert) 
6.3.2.3 Bestimmung der BET-Oberfläche und der Porosität 
Mittels Stickstoffabsorption konnte für das Si/PANI-Komposit eine BET-Oberfläche von 
23,4 m2 g–1 bestimmt werden (vgl. Tabelle 6 und Anhang 9.3). Die zugängliche Oberflä-
che ist damit kleiner als die des Si/C-Komposits (vgl. Tabelle 4 und Anhang 9.2). Die aus 
den Volumenanteilen bestimmte Mischdichte des Si/PANI-Komposits beträgt 1,87 g cm–
3
 (Dichte PANI = 1,4 g cm–3). Mit Formel 25 und Kenntnis über die Mischdichte lässt sich 
die Partikelgröße des Komposits berechnen. Diese liegt mit 137 nm in gleicher Größen-
ordnung wie die Partikelgröße, die sich bereits aus den HR-TEM Messung ergab 
(ca. 100 nm). 
Tabelle 6: Ergebnisse der BET Messung von Probe 58 
BET-Oberfläche C-Konstante Partikelgröße 
23,4 m2 g–1 124,46 137 nm 
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6.3.2.4 Spektroskopische Untersuchungen 
Das FTIR-Spektrum des gemahlenen Si/PANI-Komposits wurde in diffuser Reflexion ge-
messen, siehe Abb. 52. Da die Siliciumnanopartikel für dieses Komposit nicht funktiona-
lisiert sondern mit Polyanilin ummantelt wurden, sind für sie nur die charakteristischen 
Peaks von teilweise oxidiertem und Wasserstoff-terminiertem Silicium im Spektrum zu 
finden. Diese können auf der Basis der Valenzschwingung der Si-O-Si-Bindung bei 
1107 cm–1 [100, 101], der Deformationsschwingung bei 880 cm–1 von O3-Si-H [98], der Si-
H-Valenzschwingung von Silicium zurückgebunden an Silicium (H4–x-Si-Si (x = 1, 2, 3)) 
bei ca. 2120 cm–1 [98, 99] und der Si-H-Streckschwingung von Silicium zurückgebunden 
an Sauerstoff bei 2259 cm–1, zugewiesen werden. 

































Abb. 52: FTIR-Spektrum des Si/PANI-Komposits 
Polyanilin kann durch die C-H- und C=C-Streckschwingungen der Benzol- und Chinon-
ringe identifiziert werden. Diese befinden sich bei 2989 und 2933 cm–1 bzw. bei 1501 und 
1590 cm–1 [133, 134]. Die C-C-Streckschwingung findet man bei 1432 cm–1. Ebenso sieht 
man die C-H Kippschwingung des 1,4-disubstituierten Benzolrings bei 838 cm–1 [135], die 
auch auf PANI zurückzuführen ist. Die Amingruppen des Polymers sind anhand der N-H-
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Streckschwingung bei 3303 cm–1 und der C-N-Streckschwingung bei 1313 cm–1 zu erken-
nen [136]. 
6.3.2.5 Röntgenstrukturanalyse 
In dem aufgenommenen Diffraktogramm (Abb. 53) lassen sich nach der Synthese des 
Si/PANI-Komposits neben den Peaks von Siliciumnanopartikeln, auch Peaks von Polya-
nilin erkennen. Analog zum Si/C-Komposit hat sich auch hier die Kristallitgröße der Silici-
umnanopartikel – verglichen mit der Kristallinität des Ausgangsmaterials – nicht geändert, 
was man aus den übereinstimmenden Halbwertsbreiten der entsprechenden Signale er-
kennen kann. 
 
Abb. 53: XRD des Si/PANI-Komposits (Probe 58) (Siliciumnanopartikel sind zusätzlich mit den 
dazugehörigen Miller'schen Indizes versehen) 
Es ist bekannt, dass amorphes Polyanilin bei Dotierung mit HCl teilweise kristallisiert 
[137]. Aus diesem Grund findet man zusätzlich zu den Signalen für Silicium drei Beu-
gungsreflexe bei 2Θ Werten von 14°, 20° und 25°, die mit Literaturdaten für PANI über-
einstimmen [138]. Sie können mit den Werten für (011), (020) und (200)-Reflexe indiziert 
werden [139]. Da eine Rietveld-Verfeinerung in Ermangelung an Strukturdaten von Poly-
anilin nicht möglich war, wurde die durchschnittliche Kristallgröße für Polyanilin mit der 
Scherrer-Gleichung (Formel 9) berechnet und es ergibt sich ein Wert von 4 nm. Unter 
Berücksichtigung der Tatsache, dass die mittlere Schichtdicke des Polyanilins um die Si-
liciumnanopartikel 10 nm beträgt, ist dies ein durchaus nachvollziehbarer Wert, das heißt, 
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die Polyanilinschicht um die Siliciumnanopartikel enthält vermutlich kleinere Polyanilin-
Kristallite. 
6.3.2.6 Thermogravimetrie 
Um den Anteil an Polyanilin im Komposit zu bestimmen und um die thermische Stabilität 
von Polyanilin genauer zu untersuchen, wurde eine thermogravimetrische Analyse unter 
Helium- bzw. Sauerstoffatmosphäre durchgeführt. Die zwei unterschiedlichen Atmosphä-
ren wurden ausgewählt, um die Stabilität des Komposits unter inerten und oxidierenden 
Bedingungen vergleichen zu können. Dies macht es möglich, die Zersetzung von PANI in 
gasförmige Spezies aufzuzeigen.  
























Abb. 54: Thermogravimetrische Analyse von Aktivmaterial 58 in einer Helium- bzw.  
Sauerstoffatmosphäre 
Abb. 54 zeigt, dass das temperaturabhängige Verhalten der Probe unter Helium und Sau-
erstoff zwischen Raumtemperatur und 350°C annähernd identisch ist. Zwischen 132 und 
157°C erfolgte der erste Massenverlust von 5%, dieser kann auf die Zersetzung von Po-
lyanilin in Oligomer und Monomerreste zurückgeführt werden. Der sogenannte Ketten-
spaltungsprozess wird durch die Abspaltung der schwach gebundenen Anilinmoleküle in-
duziert. Ein weiterer Gewichtsverlust ist zwischen 157 und 350°C zu erkennen. In diesem 
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Temperaturbereich findet die weitere Zersetzung des Polyanilins in Alkenketten statt, die 
mit einer Bildung von gasförmigem Ammoniak einhergeht [140]. 
Der Gewichtsverlust zwischen 350 und 600°C unter Sauerstoff steht in Verbindung mit 
der Oxidation aller nicht-flüchtigen Komponenten zu gasförmigen Spezies wie CO2 und 
H2O. Nachdem keine Massenzunahme stattfand, ist davon auszugehen, dass in dem ge-
wählten Temperaturprofil kein SiO2 entstanden ist.  
Zusammengefasst erfährt das Si/PANI-Komposit unter Sauerstoffatmosphäre einen Mas-
senverlust von 49%, der durch die Zersetzung des Polyanilins in Oligomer, Monomerreste 
und Alkenketten, sowie die Bildung von gasförmigem Ammoniak, CO2 und Wasser ent-
steht. Schlussfolgernd kann man sagen, dass das Komposit in etwa aus 50% Polyanilin 
und 50% Silicium besteht (Abb. 54). Dieses Ergebnis stimmt mit den Abschätzungen auf 
Basis der HR-TEM-Aufnahme in Abb. 50 überein. 
Verglichen mit Probe 56 (Abschnitt 6.3.1) und den Synthesen von Si/PANI-Kompositma-
terialien anderer Arbeitsgruppen [9] besitzt Probe 58 einen relativ hohen Anteil an PANI.  
6.3.2.7 Leitfähigkeitsmessungen 
Die spezifische elektrische Leitfähigkeit von gepressten Kompositpulvern konnte mit ei-
nem HP4192A Impedanzspektrometer analysiert werden. Dazu wurde für die Auswertung 
die aus den niederfrequenten Messwerten extrapolierte DC-Leitfähigkeit herangezogen. 
Die Methode der Impedanzspektroskopie wird zur Untersuchung sowohl von Ionen- als 
auch Elektronentransportvorgängen in Festkörpern und zur Bestimmung der frequenzab-
hängigen Leitfähigkeit genutzt [139]. 
Der gemessene elektrische Widerstand eines Objekts hängt im Wesentlichen von zwei 
Faktoren ab, zum einen von den elektrischen Kenndaten des Materials, aus dem er be-
steht und zum anderen von der Gestalt, die das Objekt hat. Für ein bekanntes Material ist 
der Widerstand eines Objekts invers proportional zu dessen Oberfläche A und proportio-
nal zu dessen Länge l. So kann die spezifische Leitfähigkeit G eines Objektes (siehe For-
mel 41) aus der Kenntnis über seine elektrische Leitfähigkeit σ und seine Geometrie be-
rechnet werden. 
G = 	& AI       Formel 41 
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Für die Messung wurde das pulverförmige Si/PANI-Komposit zu einem Pellet mit definier-
ten Ausmaßen gepresst. Der Pressling wurde daraufhin in der Messzelle zwischen zwei 
Platinelektroden eingebaut (siehe Abb. 55). Die Messzelle befand sich in einem Keramik-
Rohrofen, in dem die Zelle unter Schutzgas (Argon) temperiert werden konnte [140].  
Das Impedanzspektrum wurde in einem Frequenzbereich zwischen 10 Hz und 10 MHz 
aufgenommen und zeigt einen für Halbleiter typischen symmetrischen Halbkreis (Abb. 
56). Da bei den niederfrequenten Messungen keine Phasenverschiebung zwischen Strom 
und Spannung auftrat und somit Ohm‘sches Verhalten auftritt, wurden die Impedanzdaten 
bei einer Frequenz von 10 Hz ausgewählt, um die temperaturabhängige DC-Leitfähigkeit 
zu ermitteln (Formel 41). 
 
Abb. 55: Schema der Messzelle für Widerstandsmessungen von Pulvern [135] 
1: Thermoelement, 2: Keramikrohr, 3: Probe, 4: Platinelektroden, 5: Platindraht, 6: Feder 
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Abb. 56: Impedanzspektrum des Si/PANI-Komposits (Aktivmaterial 58) bei Raumtemperatur 
(Messung: S. Hartner) 






























































Abb. 57: Temperaturabhängige Leitfähigkeit des Aktivmaterials 58 (siehe Tabelle 1) 
 (gemessen bei einer Frequenz von 10 Hz) 
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In Abb. 57 ist die DC-Leitfähigkeit des Si/PANI-Komposits in Abhängigkeit von der Tem-
peratur dargestellt. Wie von halbleitenden Materialien, insbesondere dotiertem Polyanilin 
[143] zu erwarten, zeigt das Komposit von 25–125°C das Verhalten eines typischen NTC-
Leiters, das heißt bei höheren Temperaturen nimmt die Leitfähigkeit des Materials zu. 
In Übereinstimmung mit der TGA-Messung begann das Material sich ab 125°C zu zerset-
zen, was durch die Abnahme der Leitfähigkeit über 125°C erkannt werden kann. Zusam-
menfassend lässt sich sagen, dass das Si/PANI-Komposit bis ca. 130°C thermisch und 
elektronisch stabil ist. Das Inset in Abb. 57 zeigt einen Ausschnitt der Messung bis 125°C 
einschließlich eines Arrhenius-Fits. Nach der Arrhenius-Gleichung (Formel 42) konnte 
eine Aktivierungsenergie EA (Formel 43) von 29±4 meV berechnet werden. Dieses Ergeb-




T     Formel 42 
EA	=	-m	R       Formel 43 
 
In Formel 42 wird, wie schon zuvor, die Leitfähigkeit mit σ dargestellt. Des Weiteren steht 
R für die Ideale Gaskonstante, m für die Steigung der Geraden (Inset Abb. 57) und T für 
die Temperatur. Wie man in Abb. 57 erkennen kann, beträgt die Leitfähigkeit des Si/PANI-
Komposits bei Raumtemperatur ca. 0,02 S cm–1. Es ist bekannt, dass mit abnehmender 
Kristallinität von Polyanilin auch dessen Leitfähigkeit sinkt [145]. In Übereinstimmung mit 
der HR-TEM-Messung (Abb. 50) und der Röntgenstrukturanalyse (Abb. 53) zeigt die im 
Vergleich zu kristallinem Polyanilin [145] relativ geringe Leitfähigkeit des Si/PANI-Kompo-
sits, dass das Polyanilin im Komposit hauptsächlich amorph vorlag. 
6.3.2.8 Elektrochemische Charakterisierung 
Um zu überprüfen, inwieweit die erwarteten Signale für Silicium auch im Fall des Kompo-
sits mit 50% PANI auftauchen, wurde ein Cyclovoltammogramm des Materials (Probe 58) 
angefertigt (Abb. 58). Während der Elektrodenfertigung wurde dem Komposit Graphit bei-
gemischt (vgl. Abschnitt 5.4), um eine gute elektrische Leitfähigkeit zu gewährleisten und 
die zu charakterisierende Elektrode räumlich besser zu strukturieren. 
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Abb. 58: Cyclovoltammogramm der Probe 58 (siehe Tabelle 1)  
(Messung: J. P. Badillo) 
Da Graphit in die Elektrode eingearbeitet wurde, lassen sich neben den Signalen für das 
Komposit in Abb. 58 auch die charakteristischen Peaks für Graphit erkennen. Aufgrund 
der sehr ähnlichen Lithiumaufnahme-Potenziale von Silicium und Graphit ist es allerdings 
schwierig, die einzelnen Signale voneinander zu trennen. 
Die anodischen Graphit Peaks bei 0,125 (1), 0,16 (2) und 0,23 V (3) wurden bereits in 
Abschnitt 6.1.6 erörtert. Die anodischen Peaks, die für die Lithiumextraktion aus Silicium 
stehen, sind in Abb. 58 bei 0,45 V (b) und bei 0,30 V (a) zu erkennen [111]. Vermutlich 
aufgrund der Überlagerung mehrerer Peaks tritt das Signal bei 0,30 V (a) erst im fünften 
Zyklus deutlicher hervor. 
Auffällig ist, dass im ersten Zyklus ein breiter kathodischer Peak bei ca. 0,7 V auftritt, der 
auf die Bildung der SEI auf der Anodenoberfläche zurückzuführen ist [127]. Zudem er-
scheint zwischen 0.025 und 0.005 V, im ersten Zyklus ein starker kathodischer Peak, der 
sowohl der Lithiumaufnahme von Silicium, als auch von Graphit zugeordnet werden kann 
[8, 146-150]. 





































In den nächsten Zyklen kann man zusätzliche kathodische Peaks erkennen. So steht das 
Signal bei 0,22 V (e) vermutlich für die Lithiumaufnahme von amorphem Silicium, wäh-
rend der Peak bei 0,05 V (c) mit der Bildung von Li15Si4 zusammenhängt [54,149]. Ein 
kathodischer Graphitpeak ist bei 0,15 V (4) zu finden [150]. Die weiteren Signale, die für 
die Lithiuminterkalation in Graphit stehen, werden von den Siliciumpeaks überlagert. Wie 
aus dem Cyclovoltammogramm von Polyanilin (Abb. 48) zu erwarten war, sind auch in 
dem Cyclovoltammogramm des Si/PANI-Komposits keine Peaks zu erkennen, die auf 
eine Zersetzung oder eine elektrochemische Aktivität von Polyanilin hindeuten. Dieses 
Ergebnis steht in Übereinstimmung mit Messungen aus der Literatur [9], in denen eben-
falls keine Aktivität von Polyanilin in der verwendeten Spannungsregion nachgewiesen 
werden konnte. 
Aus dem Cyclovoltammogramm (Abb. 58) des Si/PANI-Komposits lässt sich die tatsäch-
liche spezifische Kapazität der Si/PANI-Anode mittels Integration berechnen. Für den ers-
ten Zyklus aus Abb. 35 ergibt sich eine spezifische Kapazität von 879 mAh g–1. Die be-
rechnete Kapazität ist etwas höher als die theoretische Kapazität von 643 mAh g–1. Diese 
setzt sich aus der Kapazität der Siliciumnanopartikel (10%  420 mAh g–1) und der Ka-
pazität von Graphit (60%  223 mAh g–1) zusammen. 
In Abb. 59 wird das Zyklenverhalten von Probe 58 dargestellt. Die Entladungstiefe (DOD) 
beträgt 100%. Nach einem Formierschritt (Entladen 0,1 C, Laden 0,3 C) wurde das Kom-
posit mit einer C-Rate von 0,5 C zyklisiert (Entladen 0,5 C, Laden 0,5 C). Wie bereits 
berechnet, beträgt die theoretische Kapazität der Komposit-Elektrode 643 mAh g–1 (s.o.). 
Die aus der CV-Messung berechnete Kapazität (879 mAh g–1) ist etwas höher als die the-
oretische Kapazität, stimmt aber in etwa mit der Anfangskapazität aus der zugehörigen 
Zyklisierung (850 mAh g–1, Abb. 59) überein. Wie bereits erwähnt ist es nicht ungewöhn-
lich, dass die gemessene Kapazität größer ist als die theoretische, da im ersten Zyklus 
ein Teil der Lithium-Ionen für die SEI-Bildung verbraucht werden.  
Aus Abb. 59 kann man ersehen, dass die erste Entlade- bzw. Ladekapazität 850 bzw. 
561 mAh g–1 beträgt, die dazugehörige Coulomb-Effizienz beträgt 66%. Das bedeutet, 
dass sich im ersten Zyklus ein relativ hoher irreversibler Kapazitätsverlust von 34% ergibt. 
Der für kommerzielle Graphitelektroden beobachtete Kapazitätsverlust beträgt 10-15% 
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(siehe auch Si/C-Komposit, Abschnitt 6.2.7). Der hier beobachtete hohe irreversible Ka-
pazitätsverlust spricht dafür, dass das Si/PANI-Komposit eine große Oberfläche besitzt 
(vgl. Abschnitt 3.6), auf der sich eine große Menge Elektrolyt zersetzt, was so auch von 
anderen Arbeitsgruppen diskutiert wurde [131]. Bestätigt wird diese Annahme durch die 
Tatsache, dass die Kapazitätsverlustrate in den weiteren Zyklen nur noch 0,1% betragen. 
Die Effizienzen liegen, wie für Lithium-Ionen-Batterien typisch, zwischen 99,5 und 99,8%. 
Nach insgesamt 130 Zyklen besitzt die Elektrode noch 80% Restkapazität (bezogen auf 
den zweiten Entladevorgang). Wie in der Arbeitsthese vermutet, übertrifft das Zyklenver-
halten des Si/PANI-Komposits damit sowohl die Zyklenstabilität von Siliciumnanopartikeln 
(Abb. 9), als auch die des Si/C-Komposits (Abb. 46) deutlich. Aus den Ergebnissen lässt 
sich zusätzlich ableiten, dass das Si/PANI-Komposit mit einem höheren Polyanilinanteil 
(Probe 58) ein besseres Zyklenverhalten besitzt als das Si/PANI-Komposit mit einem 
niedrigeren Polyanilinanteil (Probe 44). Die Höhe des Polyanilinanteils ist folglich ent-
scheidend für die Zyklenstabilität des Komposits. 
 
Abb. 59: Galvanostatische Zyklisierung der Probe 58 (siehe Tabelle 1)  
(Messung: J. P. Badillo) 
 









































7. Zusammenfassung und Ausblick 
Wie sowohl diese Arbeit als auch zahlreiche weitere Beispiele aus der Literatur zeigen ist 
es möglich, Siliciumnanopartikel als Anodenmaterial in Lithium-Ionen-Batterien einzuset-
zen. Dabei tritt das bekannte Problem auf, dass aus der ständigen Expansion und Kon-
traktion der Speichermaterialien beim Laden und Entladen eine schlechte Zyklenstabilität 
resultiert, so dass reines Silicium nicht als stabiles Anodenmaterial verwendbar ist. Ziel 
dieser Arbeit war es daher, den durch die Volumenänderung zunehmenden Kapazitäts-
verlust, im Wesentlichen hervorgerufen durch eine schlechte elektrische Anbindung der 
Siliciumnanopartikel, durch die Einbindung des Siliciums in Komposite einzugrenzen. 
Dazu wurden zwei Konzepte überprüft. Zum einen wurde ein Si/C-Komposit hergestellt, 
in dem Siliciumnanopartikeln in eine poröse Kohlenstoffmatrix eingebettet wurden, zum 
anderen wurden zwei Si/PANI-Komposite synthetisiert, bei denen die Siliciumnanopartikel 
von Polyanilin als einem leitfähigen flexiblen Polymer eingehüllt wurden. 
In Kapitel 6.2 wurde, das Konzept der porösen Kohlenstoffmatrix untersucht. Wie den 
elektronenmikroskopischen Aufnahmen zu entnehmen, ist es gelungen, die Siliciumna-
nopartikel homogen in einer Kohlenstoffmatrix einzubetten. Die BET-Analyse bestätigt, 
dass die resultierende Kohlenstoffmatrix eine relativ kleine Oberfläche aufweist und 
gleichzeitig Poren besitzt, die groß genug sind, um den Transport von Lithium-Ionen zu 
gewährleisten. Die elektrochemischen Untersuchungen zeigen, dass das Material im Ver-
gleich zu reinem Silicium bei verschiedenen C-Raten prinzipiell zyklenfest ist. Allerdings 
kommt es während der Zyklisierung zu hohen irreversiblen Kapazitätsverlusten, so dass 
die Restkapazität nach 75 Zyklen nur noch 40% der Anfangskapazität beträgt. Die hohen 
Kapazitätsverluste des Si/C-Komposit hängen vermutlich damit zusammen, dass das 
System der Kohlenstoffmatrix zu unflexibel ist, um die Volumenausdehnung der eingela-
gerten Siliciumnanopartikel auf Dauer auszuhalten. 
Daher wurde ein zweites Kompositkonzept entwickelt, das auf einer im Vergleich zu Koh-
lenstoff flexibleren Matrix aufbaut. Hierbei handelt es sich um Komposite aus Siliciumna-
nopartikeln und Polyanilin (PANI). Anhand von zwei Si/PANI-Komposit-Varianten konnte 
der Einfluss des Anteils an Polyanilin untersucht werden (Abschnitt 6.3). Die vergleichen-
den Untersuchungen zeigen, dass ein höherer Anteil an Polyanilin im Komposit von Vor-
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teil ist. HR-TEM-Untersuchungen des Si/PANI-Komposits mit einem Anteil von 50% Po-
lyanilin zeigen, dass die Siliciumnanopartikel homogen mit einer ca. 10 nm dicken Polya-
nilin-Schicht ummantelt werden konnten. Berechnungen offenbaren, dass die Nanoparti-
kel aufgrund des hohen Polyanilinanteils auch noch nach einer Volumenausdehnung um 
300% vollständig mit einer 5 nm dicken Polyanilin-Schicht ummantelt sind. Elektrochemi-
sche Untersuchungen an reinem Polyanilin konnten beweisen, dass durch PANI keine 
zusätzlichen Lithium-Ionen im gewählten Spannungsbereich interkaliert wurden und dass 
dieses unter den gewählten Bedingungen elektrochemisch stabil ist. Im Si/PANI-Komposit 
sind folglich allein die Siliciumnanopartikel als Aktivkomponente zu verstehen. Die galva-
nostatische Zyklisierung des Komposits mit 50% PANI belegt, dass die Langzeitstabilität 
dieses Materials deutlich verbessert ist im Vergleich zum reinen Silicium und zum Kom-
posit mit Kohlenstoff. Dies wird darauf zurückgeführt, dass das Polymer, mit seiner natür-
lich porösen Struktur die Volumenänderung der Siliciumnanopartikel wesentlich besser 
aufnehmen konnte als die Kohlenstoffmatrix des Si/C-Komposits. Nach 130 Zyklen besaß 
das Si/PANI-Komposit immer noch 80% der Ausgangskapazität und selbst nach 250 Zyk-
len betrug die Kapazität noch 410 mAh g–1. Aufgrund des niedrigeren Silicium Anteils wies 
das Si/PANI-Komposit allerdings eine geringere Kapazität auf als das Si/C-Komposit.  
Zusammenfassend zeigen die Ergebnisse dieser Arbeit, dass der Einsatz von Komposi-
ten basierend auf Siliciumnanopartikeln als Anodenmaterial vielversprechend ist. Beide 
Kompositarten wiesen eine deutlich bessere Zyklenstabilität auf als reine Silciumnano-
partikel. Die elektrochemischen Ergebnisse des Si/PANI-Komposits, insbesondere des 
Komposits mit erhöhtem Polyanilinanteil, übertreffen dabei die Ergebnisse des Si/C-Kom-
posits und die anderer vergleichbarer Komposite aus der Literatur. 
In zukünftigen Arbeiten wäre es möglich, beide Komposite weiterzuentwickeln, um eine 
Steigerung der Zyklenstabilität zu erzielen. Im Fall des Si/C-Komposits wäre es denkbar, 
in weiteren Versuchsschritten die Porosität und Beschaffenheit der Kohlenstoffmatrix bes-
ser einzustellen. Bei dem zurzeit als Anodenmaterialien eingesetzten Graphiten, die es 
zu ersetzen gilt, handelt es sich schließlich auch um hochentwickelte Materialien, die trotz 
einer hohen Porosität nur eine geringe spezifische Oberfläche besitzen, was auch auf die 
hier hergestellten Materialien übertragen werden müsste.  
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Im Fall des Si/PANI-Komposits ließe sich die Performanz vermutlich auch durch Verän-
derung der Zusammensetzung des Elektrodenslurries, insbesondere des Binders, weiter 
verbessern. Darüber hinaus ist es möglich, Polyanilin mit anderen Säuren zu dotieren z.B. 
BF3, um so die Leitfähigkeit des Materials noch weiter zu erhöhen. 
Die Ergebnisse dieser Arbeit belegen, dass die Entwicklung von Lithium-Ionen-Batterien 
sehr komplex ist. Sobald eine Komponente im System verändert wird, müssen alle weite-
ren Komponenten dieser Veränderung angepasst werden. Das bedeutet für zukünftige 
Arbeiten, dass nicht nur ein neues Anodenmaterial weiterentwickelt werden muss, son-
dern auch Forschung zu Elektrolyt, Binder und Kathode erforderlich ist. In den in Kapitel 
2.3.1 beschriebenen Untersuchungsschritten wurde gezeigt, dass für Siliciumanoden an-
dere Elektrolytadditive erforderlich sind als für Graphitelektroden, entsprechendes gilt 
auch für neuartige Kathoden. Hat man eine stabile Silicium-basierte Anode mit einer aus-
reichenden Kapazität entwickelt, so ist es vermutlich nicht möglich, diese zunächst sinn-
voll in Vollzellen einzubauen, da die hochkapazitive Anode die zurzeit verwendeten Ka-
thodenmaterialien komplett entleeren würde. Für diese Problematik wurden in der Litera-
tur bereits Vorschläge für mögliche Lösungen unterbreitet. Diese wären unter anderem 
die Anode vor dem Einbau zu lithiieren oder die Anode zuvor mit Lithiumfolie oder SLMP 
(Stabilized Lithium Metal Powder) zu behandeln [151]. Ob diese Vorschläge allerdings in 
der Praxis umzusetzen sind, ist bisher nicht absehbar. 
Abschließend kann festgestellt werden, dass Silicium grundsätzlich als Anodenmaterial 
geeignet ist. Es lässt sich als Nanopartikel zu wettbewerbsfähigen Kosten herstellen und 
weitere Optimierung lässt erwarten, dass die Langzeitstabilität deutlich steigen wird. Die 
in dieser Arbeit nutersuchten Siliciumnanopartikel-basierten Komposite, die grundsätzlich 
zu einem guten Preis im industriellen Maßstab herstellbar sind, können dazu beitragen, 
zukünftig leistungsfähigere und kostengünstigere Batteriesysteme mit hoher Lebens-
dauer zu entwickeln. 
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